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1.1 Le réacteur à neutrons rapides refroidi au sodium
Ce travail de thèse s’inscrit dans le cadre du développement de réacteurs de nouvelle
génération appelés Réacteurs à Neutrons Rapides refroidis au sodium (RNR-Na). Les réacteurs
actuellement en service en France sont des réacteurs à eau pressurisée (REP) appelés aussi
réacteurs nucléaires de deuxième génération. La troisième génération de réacteurs nucléaires
(Réacteur Pressurisé Européen : EPR), qui s’apprête aujourd’hui à prendre progressivement
le relais, met l’accent sur les impératifs liés à la sûreté et à la sécurité. Ces réacteurs tirent
les enseignements des retours d’expériences de l’exploitation des réacteurs actuellement en
service, des accidents de Three Miles Island et de Tchernobyl ainsi que des attentats du 11
septembre 2001.
Les RNR-Na correspondent à la quatrième génération de réacteurs actuellement en conception
qui pourraient voir un déploiement industriel vers 2060. Pour préparer cette filière, la France a
lancé le développement d’un réacteur nommé ASTRID (Advanced Sodium Technical Reactor
for Industrial Demonstration) dont l’objectif est de démontrer la faisabilité industrielle. La
Figure 1.1 présente le schéma d’un réacteur rapide à caloporteur sodium. Le combustible
(oxyde mixte d’uranium et de plutonium : (U, Pu)O2) est enfermé dans des gaines immergées
dans du sodium chaud. L’ensemble est refroidi par un premier circuit de sodium primaire
froid. L’électricité est produite par le circuit de conversion d’énergie qui est constitué d’un
deuxième circuit rempli de sodium dit secondaire et d’un autre circuit rempli d’eau dont la
vaporisation va actionner une turbine et produire de l’électricité. La puissance du réacteur
est pilotée par des barres de commande en acier situées dans le cœur du réacteur. Elles sont
constituées d’un empilement de pastilles de carbure de bore (B4C), matériau absorbeur
de neutrons. Le bore de ces pastilles permet de contrôler la population de neutrons, de
maintenir la puissance du réacteur au niveau désiré, voire d’arrêter la réaction en chaîne.
Cet ensemble de tiges solidaires mobiles est introduit plus ou moins profondément dans le cœur.
Figure 1.1 – Réacteur rapide à caloporteur sodium
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1.2 Problématique
Dans le cadre du projet de démonstrateur technologique de réacteur rapide au sodium
nommé ASTRID, des recherches sont menées pour évaluer la possibilité d’augmenter la
durée de vie des barres de commande à 1440 Jours Equivalents Pleine Puissance (JEPP)
[1]. Actuellement, la durée de vie des barres de commande, autrement appelées Éléments
Absorbants (EA), est limitée par leur endommagement qui a été évalué par un retour
d’expérience (REX) acquis grâce à des essais réalisés dans des réacteurs au sodium ayant
fonctionné par le passé (Rapsodie et Phénix), soit 657 Jours Équivalents Pleine Puissance
(JEPP) [1]. Ce temps de séjour est estimé, d’après des études sur l’endommagement du
gainage, en fonction :
— des effets liés à l’irradiation (gonflement et durcissement du gainage) ;
— des effets liés à l’interaction mécanique et chimique avec le matériau absorbant B4C.
Ces deux effets auraient pour conséquence de conduire à la rupture de la gaine en réduisant
considérablement sa ductilité [2]. Initialement, il était supposé que la durée de vie des barres
de commande dans les premiers réacteurs au sodium soit limitée par le gonflement de l’acier
de corps de barre [3]. Par la suite, les examens post-irradiation de ces barres ont montré que le
mécanisme limitant était finalement principalement dû à l’interaction mécanique et chimique
entre la gaine et le B4C. Ainsi, le concept d’EA a évolué vers un concept d’aiguilles dotées
d’une chemise métallique dont l’objectif est de limiter l’interaction mécanique et chimique
entre la gaine et le B4C.
Le type de barres de commande retenu pour le réacteur ASTRID est constitué [4] :
— d’une gaine en acier austénitique inoxydable AIM1 dont le rôle est d’assurer le confinement
du matériau absorbant B4C (e = 1 mm) ;
— d’une chemise métallique en acier austénitique (nuance AIM1 ou 316L) (e = 200 µm) dont
l’objectif est à la fois de supprimer les risques de tassement de colonne ou d’éclats de B4C
dans le jeu entre la pastille et la gaine et, de limiter l’exposition de la gaine au carbone
et au bore libérés par le B4C ;
— d’un empilement de pastilles de B4C fabriquées par carbothermie enrichies en 10B disposées
à l’intérieur de la chemise.
L’ensemble est perméable au sodium liquide qui forme un joint d’épaisseur 1 mm entre le B4C
et la gaine. Les températures d’exposition des barres de commande peuvent évoluer sur leur
hauteur entre 450 et 600 °C. Un schéma et une image des éléments constitutifs des EA sont
reportés sur la Figure 1.2.
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Figure 1.2 – Schéma et image des éléments constitutifs des EA.
En 1981, L. Meny et al. ont présenté dans un rapport [5] les différents REX concernant la
compatibilité acier - B4C à la fois hors et sous irradiation. Plusieurs phénomènes peuvent se
produire comme la formation d’une couche continue de carbo-borures et la diffusion du carbone
et du bore dans les barres de commande. Dans leur rapport, il ont indiqué que, vis-à-vis de
l’interaction B4C - acier, il est possible, de manière conservative, de considérer uniquement
le phénomène de carburation, tant du point de vue de l’épaisseur de la zone affectée que du
niveau d’endommagement correspondant (durcissement, fragilisation de l’acier). À partir de ce
constat, une loi de durée de vie des barres de commande a été proposée. Cette loi a été établie
à partir de plusieurs critères [6] :
— un critère de fragilisation de l’acier, basé sur le dépassement d’un pourcentage en carbone
critique dans l’épaisseur de l’acier. Ce pourcentage a été établi à 0,3 % mass. ;
— un critère de résistance mécanique de la gaine, basé sur une fraction critique d’épaisseur
de gaine fragilisée ;
— une loi cinétique de carburation.
Les deux premiers critères sont explicités dans le rapport de F. Rouillard et al. [7]. Seul le
troisième critère est étudié dans cette thèse.
La connaissance précise de la cinétique du phénomène d’interaction entre le B4C et la
gaine est nécessaire pour déterminer l’évolution dans le temps de l’épaisseur carburée
mécaniquement fragilisée (% C > 0,3 % mass.). Les études sur l’évolution dans le temps
du profil de concentration en carbone dans l’épaisseur de la gaine lors de l’interaction avec
le B4C étant peu nombreuses, les premières études sur la cinétique de carburation des aciers
ont été conduites au moyen d’expositions d’aciers dans du sodium contenant uniquement du
carbone provenant de différentes sources : acier ordinaire au carbone XC38, XC75, Na2CO3,
Na2C2 [8–11]. Ces essais sont présentés dans la suite du manuscrit. À l’issu de ces essais, la
carburation a été caractérisée (pesées, DRX, analyse du carbone élémentaire par combustion,
microsonde de Castaing) et l’évolution des profils de diffusion du carbone dans l’épaisseur des
échantillons a été déterminée. Un modèle de diffusion appliqué à ces profils a ensuite permis
de déterminer les coefficients de diffusion apparents (Dapp) du carbone dans différents aciers
(Figure 1.3).
En 1982, pour se rapprocher des conditions en réacteur impliquant l’irradiation, M. Colin
[12] a déterminé le coefficient de diffusion du carbone à partir de mesures des profils de
concentration en carbone dans des gaines ayant été en interaction avec du combustible
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constitué de carbone sous la forme M2C3 (avec M = U ou Pu). La valeur moyenne des
coefficients de diffusion a été calculée et reportée sur la Figure 1.3.
Enfin, en 1984, L. Brunel [13] a établi une nouvelle loi cinétique de carburation à partir de
tous les résultats de carburation d’aciers de gaine sous irradiation connus à l’époque de
l’étude, sans distinguer les conditions de fonctionnement en réacteur et les concentrations en
carbone de surface. Tous les résultats expérimentaux obtenus sur les éléments combustibles et
sur les éléments absorbants ont notamment été intégrés dans la loi afin de :
— balayer une large plage de température de 450 à 680 °C (les résultats sur le B4C sont
uniquement autour de 500 °C) ;
— proposer une loi "enveloppe" de la cinétique de carburation des EA, sachant que le
combustible constitué de M2C3 peut être considéré comme une source de carbone infinie
[14].
Il est important de souligner que cette loi cinétique de carburation proposée par L. Brunel
est une loi "enveloppe" dans le sens où elle a été définie pour que toutes les épaisseurs de
carburation mesurées précédemment (combustible constitué de M2C3 et B4C) soient inférieures
à la loi. Elle est donc plus conservative que la loi cinétique de carburation proposée par le passé
par M. Colin [12] qui avait considéré une moyenne des coefficients de diffusion expérimentaux.
C’est cette loi cinétique de carburation de L. Brunel [13] qui est actuellement utilisée par le
CEA pour déterminer la profondeur de carburation et donc de fragilisation des gaines d’EA.
La superposition de ces deux dernières lois (M. Colin et L. Brunel) sur la Figure 1.3 montre
que les Dapp mesurés "en réacteur" sont proches de ceux mesurés "hors réacteur" en milieu
sodium fortement carburant à basses températures (500 - 550 °C). Cependant ils sont nettement
inférieurs à ceux mesurés aux températures plus élevées (T > 550 °C).
















 304 - ANDERSON (1960) [8]
 316 - GWYTHER (1976)  [10]
 316Ti - AUBERT (1978)  [11]
 316 - THORLEY (1984)  [21]
 316 - COLIN ( 1982) [12]
 BRUNEL (1984) [13]
977 838 727 636 560 496 441
T (°C)
Figure 1.3 – Coefficients de diffusion apparents du carbone issus des lois de M. Colin et L. Brunel
[12, 13] "en réacteur" et coefficients de diffusion apparents mesurés dans des aciers en milieu sodium
fortement carburant "hors réacteur".
D’après L. Brunel [13], l’épaisseur fragilisée mécaniquement (% C > 0,3 % mass.) est donnée





CS − C0 ) (1.1)
Cette loi est fonction de plusieurs paramètres :
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— d’une épaisseur de gaine fragilisée par la carburation : x0,3%mass.max . Ce critère a été établi
par L. Meny [5] et il correspond à l’épaisseur de gaine équivalente contenant au moins 0,3
% mass. de carbone ;
— d’un coefficient de diffusion apparent du carbone (Dapp) choisi pour envelopper toutes les
épaisseurs de carburation mesurées dans les essais de carburation d’aciers de gaine connus
à l’époque de l’étude ;
— d’une concentration en carbone atteinte à la surface de l’acier, CS ;
— d’une concentation en carbone initiale dans l’acier, C0 ;
— d’une durée d’exposition, t.
Au regard de l’Equation (1.1), plusieurs remarques peuvent être formulées. Tout d’abord, elle
est fortement dépendante du coefficient Dapp qui, lui-même, dépend de nombreux paramètres
tels que la nature, la microstructure de l’acier et le degré de précipitation après carburation. À
ce jour, ce coefficient Dapp n’a jamais fait l’objet d’études, d’un point de vue mécanistique, qui
permettraient de préciser la loi proposée par L. Brunel [13]. Ensuite, comme l’avaient précisé L.
Meny et al. [5], les lois de durée de vie des gaines des EA reposent uniquement sur le phénomène
de carburation et la cinétique associée. Cependant, comme nous le verrons dans la suite de ce
manuscrit, plusieurs examens de barres de commandes des réacteurs Rapsodie et Phénix et
des essais de compatibilité B4C - acier ont révélé que les phénomènes étaient plus complexes
et que selon la température, une boruration et/ou une carburation des aciers pouvait avoir
lieu. D’après L. Meny et D. Gosset [3, 15], cette boruration pourrait expliquer une diminution
de l’épaisseur de carburation vis-à-vis d’un milieu uniquement carburant notamment à hautes
températures.
Ces remarques ont alors soulevé des questions concernant la robustesse de la loi de durée de vie
utilisée pour les gaines jusqu’à présent et a donné naissance à ce travail de thèse qui s’articule
autour de deux principaux objectifs.
1.3 Objectifs de la thèse
Le premier objectif de la thèse est l’évaluation de la résistance à la carburation de trois
aciers d’intérêt pour les barres de commandes (présentés dans le Chapitre 3). Il s’agit de
comprendre les mécanismes de carburation mis en jeu dans les aciers pour permettre, par la
suite, de proposer une nouvelle loi cinétique de carburation des EA. Dans cette étude, de
nouveaux essais de carburation entre 500 et 600 °C, similaires à ceux réalisés "hors réacteur"
en milieu sodium fortement carburant, seront réalisés. Ils seront couplés à des caractérisations
et des modélisations afin d’extraire de nouveaux coefficients Dapp. Ces travaux permettront de
mieux comprendre, d’un point de vue mécanistique, le phénomène de carburation des aciers
en milieu sodium fortement carburant.
Le deuxième objectif de la thèse est d’étudier "hors réacteur", la nature de l’interaction
entre le B4C et l’acier en milieu sodium. Cette étude permettra d’évaluer s’il est possible, de
manière conservative, de ne considérer que le phénomène de carburation ou s’il faut également
tenir compte du phénomène de boruration dans la loi de durée de vie des barres de commandes.
Les travaux menés pour répondre à ces objectifs sont décrits dans ce manuscrit
dans les quatre chapitres suivants :
Tout d’abord, une étude bibliographique dresse un état de l’art concernant les
essais de carburation d’aciers inoxydables en milieu sodium liquide "hors réacteur" et les
différents modèles cinétiques de carburation usuellement utilisés dans la littérature. Dans un
deuxième temps, il présente un bilan sur l’interaction B4C - acier en milieu sodium "hors
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réacteur" et "en réacteur".
Le chapitre suivant détaille les dispositifs et conditions des essais d’immersion des
différents aciers ainsi que les nombreux moyens de caractérisation utilisés.
Ensuite, un chapitre est dédié à l’évaluation et à la modélisation du comportement en
carburation des trois aciers étudiés dans la thèse.
Le chapitre suivant s’intéresse à l’étude de l’interaction B4C – acier en milieu
sodium.
Enfin, le dernier chapitre présente un bilan des apports des études réalisées sur la
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Le chapitre présenté ici est constitué de deux parties qui permettent d’alimenter la
reflexion vis-à-vis des objectifs de la thèse.
La première partie présente les essais de carburation d’aciers inoxydables en
milieu sodium liquide réalisés "hors réacteur", c’est-à-dire sans le phénomène d’irradiation.
Les effets de la carburation sur la microstructure et les produits de réaction formés dans
des aciers exposés à un milieu sodium carburant sont également présentés. Ensuite,
plusieurs modèles cinétiques de carburation usuellement utilisés dans la littérature sont exposés.
La deuxième partie de ce chapitre dresse un bilan sur l’interaction B4C - acier en
milieu sodium "hors réacteur" et "en réacteur". Les données sont extraites d’un rapport
bibliographique plus exhaustif sur l’état de l’art de l’interaction B4C - acier publié en janvier
2017 sous la forme d’un rapport interne CEA [7].
2.1 Carburation d’aciers en milieu sodium liquide "hors réacteur"
Les premières recherches sur la corrosion et plus particulièrement sur la carburation d’aciers
en milieu sodium hors irradiation s’inscrivaient dans le cadre du développement des réacteurs
à neutrons rapides au sodium [8–11, 16–22]. Par la suite, des études complémentaires ont été
réalisées toujours "hors réacteur" pour le développement de nouveaux réacteurs prototypes à
neutrons rapides en Inde (PFBR), au Japon (LMFBR) et en France (ASTRID) [23–26]. Les
paramètres expérimentaux, qui varient dans les différentes études, étaient les suivants :
— Nuance d’acier étudiée ;
— Source de carbone (activité en carbone) ;
— Nature du sodium : concentrations en carbone et oxygène différentes ;
— Température.
Pour l’ensemble des essais, les états de carburation ont été caractérisés à l’aide de coupes
métallographiques. Les produits de réaction ont été déterminés la plupart du temps par
Diffraction des Rayons X (DRX). La cinétique de carburation a été étudiée en réalisant des
profils de concentration en carbone par analyse du carbone élémentaire par combustion
(analyse LECO) à différentes profondeurs ou par microsonde de Castaing. Ces techniques
d’analyse seront décrites par la suite dans le Chapitre 3.
2.1.1 Microstructure, nature et morphologie des carbures
La microstructure et la nature des carbures formés après la carburation d’aciers
austénitiques et ferritiques en milieu sodium, dont l’activité en carbone est inférieure ou
supérieure à 1 (graphite considéré comme état de référence), ont été présentées dans de
nombreux travaux [10, 11, 16, 21–26]. Nous verrons par la suite que l’activité en carbone dans
le sodium a une grande influence sur les états de carburation des aciers. De plus, nous verrons
dans le Chapitre 4, qu’une activité en carbone supérieure à 1 peut être obtenue dans le cas
où le graphite ne se forme pas (germination difficile) et où la cémentite se forme (diagramme
métastable des aciers). Comme dans cette thèse, les essais sont réalisés à une activité en
carbone supérieure à 1, la plupart des résultats de la littérature, qui sont présentés ici, concerne
des essais réalisés avec une activité en carbone dans le sodium élevée (supérieure ou égale à
1). Les principaux paramètres et résultats concernant ces études sont reportés dans l’Annexe A.
R. Andrews et al. [16] ont observé pour des aciers 304 et 316 exposés 5300 h à 648 °C dans
du sodium saturé en carbone, une zone de carburation intragranulaire suivie d’une carburation
intergranulaire. Les examens métallographiques après révélation d’aciers 316 et 316LN exposés
243 h à 643 °C dans des conditions très carburantes par J.R. Gwyther et al. [10] et durant 168
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h à 600 °C pour une activité en carbone proche de 1 par J. Dickson et al. [22] ont également
révélé la présence de deux zones de carburation (Figure 2.1). La première zone a été définie
comme une zone de carburation intragranulaire. Cette zone est suivie de nouveau par une zone
de carburation intergranulaire.
(a) (b)
Figure 2.1 – (a) Micrographie de l’acier 316 (épaisseur 760 µm) après 243 h de carburation à 643 °C
X50 [10]. (b) Micrographie de l’acier 316 après 168 h de carburation à 600 °C [22].
Dans les mêmes essais que cités précédemment, R. Andrews et al. [16] ont identifié
des carbures de type M23C6 et M7C3 (avec M = Fe, Cr). Les mêmes carbures ont
été caractérisés par DRX dans les aciers 304 et 316 par J.R. Gwyther et al. dans les
conditions citées précédemment [10]. Cependant pour l’acier Fe-9Cr-1Mo, seuls des
carbures de type M3C (avec M = Fe, Cr) ont été identifiés. Enfin, des carbures M23C6
ont également été observés par H. Aubert et al. [11] dans l’acier 316Ti hypertrempé
exposé 200 h à 600 °C dans du sodium carburant présentant une activité en carbone proche de 1.
Dans des essais de corrosion d’aciers par le sodium liquide contenant du carbone imposant
une activité en carbone inférieure à 1, des carbures similaires M23C6, M7C3 et M3C ont été
identifiés mais également des carbures de type M6C, VC et NbC [21, 23–26]. La morphologie
et la composition des carbures ont été étudiées plus en détails au Microscope Electronique en
Transmission par T.N. Prasanthi et al. [25] sur des aciers Fe-9Cr-1Mo carburés 16000 h à 525
°C. Plusieurs morphologies ont été identifiées et sont reportées sur la Figure 2.2 :
— Type A : Globulaire ;
— Type B : Allongé ;
— Type C : Multiformes ;
— Type D : Globulaire fin ;
— Type E : Fines aiguilles.
Les carbures A, B et C sont associés à des carbures M23C6 (avec M = Fe, Cr) le long des axes
[1¯12] et [011] de l’acier. Les carbures de type D ont été identifiés comme des carbures MX (avec
M = V, Nb) et les carbures de type (E) ont été indexés comme des carbures de type M3C (avec
M = Fe, Cr) contenant 24 % at. de chrome.
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Figure 2.2 – Différentes morphologies de carbures observées au MET en champ clair sur l’acier
Fe-9Cr-1Mo après 16000 h de carburation à 525 °C [25].
2.1.2 Modèles cinétiques de carburation
Dans cette partie sont décrits différents modèles utilisés pour prédire la cinétique de
carburation dans des aciers. Ces modèles seront utilisés dans la suite du manuscrit.
2.1.2.1 Description simplifiée de la cinétique de carburation
Un approche couramment utilisée dans la littérature [8–11, 21, 22] pour évaluer les cinétiques
de carburation est la détermination d’un coefficient de diffusion apparent du carbone, Dapp, à
partir des profils de concentration en carbone. Ceux-ci sont communément ajustés à l’aide des
Equations (2.1) à (2.3) d’après la loi de Fick en prenant comme hypothèse la diffusion du
carbone dans un solide semi-infini et une concentration en carbone de surface constante. Les
équations sont extraites du livre "Mathematics of Diffusion" de J. Crank [27].
C(x, 0) = C0 x > 0, t = 0 (2.1)
C(0, t) = CS x = 0, t > 0 (2.2)
C(x,t)− C0






• C(x,t) est la concentration en carbone (% at.) ;
• CS est la concentration en carbone à la surface de l’échantillons (% at.) ;
• C0 est la concentration en carbone initiale dans l’acier (% at.) ;
• x est la profondeur de carburation (cm) ;
• Dapp est le coefficient de diffusion apparent du carbone dans l’acier (cm2.s−1) ;
• t est le temps d’exposition (s).
Il est important de souligner que les coefficients de diffusion apparents Dapp, extraits par
cette méthode, ne sont pas des coefficients de diffusion du carbone en solution dans la ferrite
ou l’austénite des aciers, ni même dans les joints de grains. Ils correspondent à un paramètre
d’ajustement permettant de décrire la progression du carbone dans l’acier. Cette progression
est à la fois fonction de la diffusion du carbone et de la précipitation de carbures qui a pour
effet de diminuer la profondeur de diffusion du carbone. Pour cette raison, le coefficient Dapp
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est fortement dépendant de la composition et du degré de précipitation de l’acier.
Le degré de précipitation et la nature des carbures formés dans les aciers
résultent de l’activité en carbone imposée dans le sodium. L’effet de la source de carbone,
donc de l’activité en carbone, sur le degré de carburation a été mis en évidence par A. Thorley
et al. [9] lors de la carburation d’aciers de type 316L à 650 °C. D’après la Figure 2.3, après six
moi d’interaction, la concentration en carbone atteinte dans l’acier 316L est plus importante
lors de l’utilisation d’acier au carbone que lors de l’utilisation de graphite comme source de
carbone [9].
Figure 2.3 – Concentrations en carbone totales mesurées dans l’acier 316L après exposition sous
différentes sources de carbone dans le sodium à 650 °C en fonction de la durée d’exposition [9].
C’est pourquoi, seules les valeurs de Dapp de la littérature obtenues dans des conditions
d’activités en carbone proches peuvent être comparées. Sur la Figure 2.4 sont reportés les
différents Dapp de la littérature obtenus pour des activités en carbone supérieures ou égales à 1.
Pour rappel, les principaux paramètres et résultats expérimentaux de ces études sont reportés
dans l’Annexe A. Pour les références reportées sur la Figure 2.4, différents matériaux ont été
utilisés pour obtenir une activité supérieure ou égale à 1. Du carbone sous forme graphite a
été utilisé par W.J. Anderson et al. et J. Dickson et al. [8, 22] et des aciers au carbone ont été
utilisés par J.R Gwyther et al., H. Aubert et al. et A. Thorley et al. [10, 11, 21].
Les essais de carburation ont été réalisés pour des aciers de type 304, 316 ou 316Ti hypertrempés
pour des températures allant de 500 à 850 °C.
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 304 - ANDERSON (1960) [8]
 316 - GWYTHER (1976)  [10]
 316Ti - AUBERT (1978)  [11]
 316 - THORLEY (1984)  [21]
 316 - DICKSON (1984) [22]
 316 - DICKSON (1984) [22]
Ajustement sur la fin 
du profil de carbone
Ajustement sur le début 
du profil de carbone
977 838 727 636 560 496 441
T (°C)
Figure 2.4 – Coefficients Dapp de la littérature reportés en fonction de l’inverse de la température et
correspondants à des essais en milieu sodium à activité proche de 1.
D’après la Figure 2.4, la plupart des Dapp obtenus dans la littérature sont en bon accord,
excepté celui de J. Dickson et al. Cette différence peut être expliquée par le fait que, dans la
littérature [8–11, 21], la méthode d’ajustement des profils de concentration en carbone n’a
pas été précisée et semble avoir été réalisée sans distinguer la partie intragranulaire de la
partie intergranulaire de carburation. La méthode utilisée a uniquement été précisée par J.
Dickson et al. [22]. En effet, ils ont observé deux microstructures distinctes (intragranulaire
et intergranulaire) et ont ajusté les coefficients Dapp dans chacune de ces zones. Par cette
méthode, ils ont encadré les valeurs des Dapp de la littérature obtenus à 600 °C avec des
valeurs minimale et maximale qui correspondent respectivement aux zones intragranulaire et
intergranulaire de carburation. C’est pour cette raison que l’on peut parler de description
"simplifiée" de la cinétique de carburation.
Il est important de noter que les coefficients Dapp déterminés par cette méthode
ne sont que des paramètres d’ajustement qui permettent de comparer des cinétiques de
carburation en ayant au préalable réalisé les profils de concentration en carbone dans l’acier.
Ils ne sont pas utiles à des fins mécanistiques pour évaluer l’influence de la précipitation sur
la cinétique de diffusion du carbone. Ainsi, ils ne peuvent être utilisés que pour comparer
l’avancée du front de carburation dans les aciers dans des conditions expérimentales similaires.
Dans le but d’évaluer l’influence de la précipitation sur la cinétique de carburation, d’autres
modèles basés sur des mécanismes de diffusion et précipitation du carbone ont été développés
et sont présentés dans la suite de ce manuscrit. Ces modèles n’ont pas été utilisés dans les
études de la littérature traitant de la carburation d’aciers dans le sodium. Cependant, il
convient ici de les décrire car ils seront utilisés dans nos études afin d’interprêter d’un point
de vue mécanistique les cinétiques de carburation obtenues.
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2.1.2.2 Théorie de l’oxydation interne de C. Wagner appliquée à la carburation interne
Afin d’évaluer l’influence de la précipitation de carbures sur la cinétique de progression
du carbone dans l’acier, la théorie de C. Wagner, initialement développée pour l’oxydation
interne [28], peut être utilisée. Ce modèle traite la carburation comme une forme particulière
d’oxydation interne où la diffusion du carbone est accompagnée par la précipitation de
l’ensemble des atomes de chrome sous la forme de carbures de chrome. La version la plus
simple de cette théorie est utilisée ici où la diffusion du chrome dans l’acier est très faible
devant la diffusion du carbone. L’Equation (2.4) doit alors être vérifiée :
N
(s)
C DC >> N
(o)
CrDCr (2.4)
• N (s)C est la limite de solubilité du carbone dans la matrice ;
• DC est le coefficient de diffusion du carbone dans la matrice dépourvue de chrome
(cm2.s−1) ;
• NCr(o) est la fraction atomique de chrome dans la matrice ;
• DCr est le coefficient de diffusion du chrome dans l’alliage sous la couche de carburation
interne (cm2.s−1).
La carburation interne suit alors une loi cinétique parabolique caractéristique d’un phénomène
diffusionnel. L’évolution de l’épaisseur intragranulaire de carburation XC est donnée par
l’Equation (2.5), avec kC , la constante cinétique de carburation et t le temps d’exposition :
X2C = 2kct (2.5)
Dans ces conditions, pour la précipitation de carbures de type MCν dans l’acier, la constante









Cependant, il est observé [29, 30], qu’une application directe de la théorie de C. Wagner
[28] aux essais de carburation en milieu sodium de la littérature, sous-estime les épaisseurs de
carburation observées. Les raisons sont que dans le modèle de C. Wagner :
— la totalité des atomes de chrome présents dans l’acier précipite pour former des carbures ;
— le coefficient de diffusion du carbone dans l’acier est indépendant de la composition.
Or, il a été montré que seule une partie du chrome précipite dans les carbures car le produit
de solubilité NCNCr est très élevé [31, 32]. Par conséquent, le carbone est moins piégé par
les carbures et peut diffuser plus en profondeur dans les aciers. Ce scénario avec uniquement
un piégeage partiel du carbone est décrit par d’autres modèles qui utilisent un coefficient de
partage (noté β). Ces modèles sont présentés ci-après.
2.1.2.3 Modèle cinétique de carburation interne où la teneur en chrome dans la matrice
est non négligeable
Dans ce modèle, la diffusion du carbone dans la matrice est couplée à la précipitation
instantanée de carbures selon l’équilibre thermodynamique entre le carbone en solution et les









Ce modèle a été présenté par R.B. Snyder et al. [18] pour décrire la cinétique de carburation
des aciers dans le sodium et par K. Bongartz et al. pour la carburation d’alliages à base nickel
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dans les gaz carburants [33]. Ce modèle a été repris dans une version simplifiée par D.J. Young
et al. [30] afin de décrire la cinétique de carburation d’aciers 9-12Cr dans un environnement
carburant de CO2 à 550 °C.
Dans la version de D.J Young et al., la notion d’équilibre thermodynamique entre le carbone
en solution et les carbures est décrite par un coefficient de partage β. Ce coefficient correspond
au rapport entre la concentration en carbone piégée dans les carbures (CP ) et la concentration
en carbone présente dans la matrice (CM) à l’équilibre thermodynamique (Equation (2.8)). Ce
rapport est calculé à partir de bases de données thermodynamiques comme celles disponibles




À l’équilibre thermodynamique, l’essentiel du carbone se retrouve piégé dans les précipités.
Par exemple à 600 °C pour l’acier AIM1, si la teneur en carbone totale dans l’acier est de 14 %
at. alors CM = 0,5 % at. et CP = 13,5 % at. Ainsi, la concentration en carbone piégée dans les
précipités (CP ) peut être assimilée à la concentration en carbone totale (précipités + matrice :
Equation (2.9)) notée CTOT (Equation (2.10)).
CP + CM = CTOT (2.9)
CP ≈ CTOT (2.10)
À partir de ces hypothèses, l’Equation (2.7) peut s’écrire selon l’Equation (2.11) :
∂CTOT
∂t




Ce modèle simplifié est uniquement valable pour un coefficient de partage β constant quelle
que soit la concentration en carbone totale dans l’acier. Or, dans la réalité, le coefficient β évolue
fortement sur toute la gamme de concentration en carbone totale atteinte dans les aciers. Ainsi,
ce modèle ne peut être utilisé pour décrire le profil de concentration en carbone atteint dans
l’acier que sur une gamme de concentration en carbone définie où le coefficient β est constant.
Nous verrons par la suite que cette gamme correspond à la zone de carburation en surface de
l’acier (< 50 premiers micromètres) où la concentration en carbone totale est importante.
2.1.2.4 Description du modèle cinétique utilisé dans le logiciel DICTRA : Théorie de
la diffusion multi-éléments
Pour simuler la diffusion et précipitation du carbone dans les aciers de l’étude où le paramètre
β évolue dans l’épaisseur de l’acier, le logiciel DICTRA est utilisé. La théorie de la diffusion
implémentée dans le logiciel DICTRA a été présentée par A. Borgenstam et al. [34]. Dans ce
modèle, un équilibre local aux interfaces est supposé et la diffusion dans les phases carbures est
considérée négligeable devant celle dans la matrice métallique. Pour simuler la précipitation de
carbures, le logiciel DICTRA utilise le logiciel Thermocalc afin de convertir les mobilités des
espèces en diffusivités et pour déterminer localement la composition de chacune des phases qui
se forment à l’équilibre thermodynamique. Le logiciel associe les données thermodynamiques et
cinétiques décrites dans les bases de données TCFE8 et MOBFE3 pour résoudre l’équation de
Fick-Onsager (Equation (2.12)) [35]. Dans cette équation, les flux des espèces sont reliés aux
interactions thermodynamiques. Les données thermodynamiques et de mobilités des bases de








• Jk est le flux de l’espèce k, soit la quantité de matière qui traverse par unité de temps et
d’aire un plan perpendiculaire à l’axe z ;
2.1. CARBURATION D’ACIERS EN MILIEU SODIUM LIQUIDE "HORS RÉACTEUR" 17
• µi est le potentiel chimique de l’espèce i. Il est fonction de la composition de l’alliage ;




(δik − ckVi)ciyvaMi (2.13)
• δik est égal à 1 quand j = k et égal à 0 quand j 6= k ;
• ck et ci sont les quantités de i et k par unité de volume Vi ;
• yva la fraction atomique de sites vacants dans le sous réseau où i est dissout ;
• Mi est la mobilité de l’élément i.
L’Equation (2.12) s’exprime généralement en fonction des gradients de concentration et des
coefficients de diffusion réduits des espèces Dnkj (Equations (2.14) et (2.15)). Cette expression
montre l’influence des gradients de concentration d’une espèce sur la diffusion d’une autre et















Dans le logiciel DICTRA, le flux de diffusion Jk de l’espèce k s’exprime selon
l’Equation (2.16).
Jk = −ukMk ∂µk
∂ck
(2.16)
• uk est la fraction de l’élément k ;
• Mk est la mobilité de l’élément k qui dépend de la composition ;
• µk le potentiel chimique de l’élément k.
Pour la simulation de la précipitation de carbures, deux modèles implémentés dans le logiciel
DICTRA peuvent être utilisés :
— le modèle à précipitation dispersée ("Disperse Model") [36] ;
— le modèle d’homogénéisation ("Homogenization Model") [37, 38].
Dans le Disperse Model [36], la carburation est simulée par deux étapes : une étape de diffusion
et une étape de précipitation.
La première est une étape de diffusion du carbone dans la matrice qui est ralentie par la présence
de carbures jouant le rôle d’obstacles sur le chemin de diffusion du carbone. En effet, lors de
la diffusion du carbone, la distance effective de diffusion à parcourir est plus importante du
fait du contournement des précipités. Ce contournement est plus ou moins important selon la
forme géométrique des précipités. Ce phénomène a été étudié par R.L. McCullough dans le cas
de résines polymères renforcées par des fibres ou particules conductrices [39]. Les propriétés
électriques de ces matériaux composites sont fonction de la composition, des propriétés et
de la géométrie des renforts. L’effet de la géométrie des renforts a été étudié et plusieurs
relations ont été établies en fonction de la forme et de l’orientation des fibres ou des particules
(aiguilles, sphères). Par exemple, le contournement des particules est plus rapide dans le cas de
particules allongées dans le sens de la diffusion que dans le cas où les particules sont orientées
perpendiculairement à la direction de diffusion. Un schéma représentatif de ce phénomène est
reporté sur la Figure 2.5.
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Figure 2.5 – Schéma de l’avancé du front de diffusion du carbone selon la géométrie des carbures
(Cas 1 : sphères, Cas 2 : fibres)
Dans le logiciel DICTRA, l’effet de freinage par les précipités est simulé à l’aide d’un
facteur de labyrinthe λ(f)q, où f correspond à la fraction volumique de matrice et q est une
constante. Ce facteur permet de réduire le flux de diffusion du carbone qui s’ecrit alors Jeffk
selon l’Equation (2.17). Généralement une valeur du coefficient de labyrinthe avec q égal à 2 est
utilisée dans les simulations [36] car elle correspond à une valeur située entre les cas extrêmes





La deuxième étape correspond au calcul de la composition de l’alliage à l’équilibre
thermodynamique. Pendant l’étape de diffusion, la composition en chaque point de l’acier est
calculée à l’aide de la loi des mélanges (Equation (2.18)) en faisant l’hypothèse que seuls les
éléments en substitution contribuent au volume et que les volumes molaires de chacun des
éléments en substitution sont constants et égaux. L’Equation (2.16) est alors résolue dans le
logiciel DICTRA selon une méthode numérique de résolution explicite des volumes finis des
équations différentielles décrite par J. Ågren [40].
utot
′
k = utotk + fα(uα
′
k − uαk ) (2.18)
• utot′k est la fraction totale de l’élément k après diffusion ;
• utotk est la fraction totale de l’élément k avant l’étape de diffusion ;
• uα′k est la fraction de l’élément k dans la matrice après diffusion ;
• uαk est la fraction de l’élément k dans la matrice avant l’étape de diffusion ;
• fα est la fraction volumique de matrice.
L’Homogenization Model [37, 38], quant à lui, permet de considérer la diffusion dans
plusieurs phases (matrice, carbures) si les données de mobilité dans ces phases dans la base
de données sont disponibles. Contrairement au Disperse Model, où la loi des mélanges est
appliquée aux fractions des éléments, la loi des mélanges est appliquée ici au produit des
mobilités des éléments avec leurs fractions : Mψk u
ψ
k (Equation (2.19)). De la même manière que
dans le Disperse Model, un facteur de labyrinthe peut également être multiplié au coefficient
M totk u
tot
k pour tenir compte de l’augmentation des parcours de diffusion par la précipitation
(Equation (2.20)).
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L’Equation (2.20) est alors résolue dans DICTRA selon une méthode numérique de
résolution implicite des volumes finis des équations différentielles. L’avantage de cette méthode
implicite est que la valeur du pas de temps utilisé dans le calcul n’est pas limitée. Dans la base
de données MOBFE3, les données de mobilités du carbone dans les phases carbures de types
M23C6, M7C3, cémentite ou graphite ne sont pas disponibles. Ainsi les deux modèles sont
équivalents mais l’Homogenization Model permet des simulations plus rapides car il permet
d’utiliser un pas de temps plus grand. C’est pourquoi dans la thèse il est choisi d’utiliser
l’Homogenization Model.
2.2 État de l’art de l’interaction B4C - acier
Dans cette partie est présenté un état de l’art de l’interaction B4C - acier (retour d’expérience
du CEA et d’autres organismes de recherche) dans le but de comprendre dans quelles conditions
ont lieu la carburation et la boruration des gaines. Cet état de l’art a fait l’objet d’un rapport
[7] dont les principaux résultats utiles pour le manuscrit sont extraits. Dans un premier temps,
les études sur l’interaction B4C - acier en milieu sodium "hors réacteur" sont présentées à hautes
(T > 600 °C) et basses (T < 600 °C) températures. Puis, les observations faites en condition
réacteur sont détaillées à partir d’examens de barres de commande exposées dans les réacteurs
français Rapsodie et Phénix.
2.2.1 Interaction B4C - acier "hors réacteur"
Les principaux résultats sur l’interaction B4C - acier issus de la littérature proviennent
d’essais d’interaction "hors-pile", c’est-à-dire hors-irradiation [41–47]. Ces expériences ont été
réalisées dans des configurations les plus proches possible de la configuration gaine soit en milieu
hélium soit en milieu sodium. Les principaux paramètres expérimentaux des études pouvant
varier étaient les suivants :
— matériau de la gaine ;
— nature du B4C (enrichissement et procédé de fabrication) ;
— milieu (Na ou He) ;
— distance entre le B4C et l’acier ;
— température.
Pour l’ensemble des essais, les phénomènes de corrosion ont été caractérisés à l’aide de
coupes métallographiques. Les produits de réaction ont parfois été déterminés par diffraction
des rayons X (DRX) et la composition des aciers a été mesurée par analyse chimique (globale)
ou par microsonde de Castaing (profils). Tout d’abord, l’influence de certains de ces paramètres
sur les phénomènes de corrosion a été étudiée par E. Honnorat et al. [41]. Ils ont montré lors
de l’étude de la compatibilité d’aciers austénitiques avec du carbure de bore en milieu hélium
que :
— les aciers 304 et 316 ont un comportement à peu près similaire vis-à-vis du carbure de
bore ;
— les carbures de bore, qui ont des teneurs en carbone libre et des enrichissements en 10B
différents, ont un comportement similaire à celui du carbure de bore stœchiométrique ;
— la température minimale de réaction (il n’est jamais précisé s’il s’agit de carburation ou
de boruration), en milieu gazeux inerte, entre le B4C et l’acier se situe au voisinage de 600
°C et elle peut varier en fonction des conditions expérimentales (état de surface, pression
de contact) ;
2.2. ÉTAT DE L’ART DE L’INTERACTION B4C - ACIER 20
— l’irradiation n’a pas d’influence apparente sur le phénomène de corrosion sous flux
thermique (taux de combustion moyen en 10B de 12 %) et sous flux rapide (taux de
combustion de 1,6 %).
D’autres chercheurs en Angleterre [45] ont étudié l’interaction B4C - acier 316 en milieu
hélium à 800 °C. Ils ont observé une très faible interaction entre les pastilles de B4C et l’acier
316 en milieu hélium dont les surfaces étaient très légèrement en contact.
En milieu sodium, les phénomènes de corrosion sont nettement plus marqués et accélérés par
rapport au milieu hélium : les épaisseurs de corrosion sont plus importantes et la température
minimale de réaction est plus faible. Les résultats des études et les conditions expérimentales
pour les essais de compatibilité B4C - acier dans le sodium de la littérature sont présentés plus
exhaustivement dans le rapport [7]. Il est important de noter que, dans la plupart des références
citées, deux phénomènes, la carburation et la boruration ont été observés. Pour la majorité des
études, l’interaction B4C - acier a été étudiée à hautes températures (600 < T < 800 °C) [41–48]
et quelques essais ont été réalisés à basses températures (T < 500 °C) [15].
2.2.1.1 Hautes températures (T > 600 °C)
Les études réalisées à hautes températures [41–44, 46–48] ont mis en évidence, tout
d’abord, plusieurs zones réactionnelles dont principalement une couche de corrosion uniforme
intragranulaire en surface et une attaque intergranulaire plus profonde sous cette couche
[41, 44, 46, 47]. Sur la Figure 2.6, sont reportées les micrographies réalisées par H-J. Heuvel
et al. [47] qui ont étudié l’interaction d’aciers austénitiques (X10 CrNiMoTiB 15 15 et X8
CrNiMoNb 16 16) avec du B4C en milieu sodium en configuration gaine entre 600 et 800 °C.
La zone de réaction uniforme proche de la surface a été identifiée comme une zone composée
de borures de fer (FeB, Fe2B), de borures de nickel (Ni4B3, Ni2B) et de borures de chrome
(Cr3NiB6, Cr5B3). Aucun carbure n’a pu être mis en évidence dans cette zone. Dans la
zone de transition, sous la zone de surface, un profil de bore a été mesuré ainsi qu’une zone
d’enrichissement en carbone (concentration maximale de 0,4 % mass.) juste sous la couche
de borures (Figure 2.7). Selon les auteurs, cet enrichissement en carbone a été induit par la
diffusion du carbone présent initialement dans l’acier avant la formation de la zone borurée.
Aucune carburation à partir du carbone présent dans le sodium par le B4C n’aurait eu lieu.
Figure 2.6 – Coupe métallographique d’un acier austénitique après interaction avec le B4C en
milieu sodium à 600 °C durant 8640 h [47].
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Figure 2.7 – Concentration en carbone et en bore mesurées dans l’épaisseur de la gaine par
microsonde après interaction avec le B4C en milieu sodium (600 °C – 8640 h) [47].
Des profils de concentration en carbone ont également été mesurés par K. Chandran et al.
[48] lors de l’étude de l’interaction chimique B4C - acier D9 (similaire à l’acier 15-15Ti) en
milieu sodium à 700 °C durant 1000 à 5000 h en configuration gaine (Figure 2.8). Ils ont révélé
une zone d’enrichissement en carbone en dessous de la zone d’interaction chimique pour tous
les temps d’exposition. Selon les auteurs, cette zone carburée est provoquée par l’absorption
du carbone par l’acier qui a été fourni par le B4C. Dans leurs essais, l’origine de la carburation
des aciers avant même l’insertion de pastilles de B4C peut être discutée car le sodium utilisé
contenait 30 ppm (masse) de carbone.
Figure 2.8 – Profil de concentration du carbone dans l’échantillon d’acier D9 après exposition avec
du B4C dans du sodium à 700 °C pendant 5000 h [48].
Enfin, C. Chairat et al. [44] ont étudié l’interaction de deux nuances d’acier (l’acier
austénitique 316Ti et l’acier ferritique EM12) avec du B4C en milieu sodium entre 700 et 750
°C pendant 2000 et 8000 h et selon deux configuration différentes (B4C et acier en contact ou
séparés d’un film de sodium d’épaisseur 1 mm). Des précipités se sont formés dans la couche
superficielle de corrosion. Les précipités identifiés étaient des borures de fer (FeB, Fe2B), des
carbures (Fe3C) et des carbo-borures (Fe23(C, B)6). Lorsque la distance entre le B4C et l’acier
était de 1 mm seulement, ils ont observé uniquement la formation de borures de fer (FeB, Fe2B).
Dans chacune des études [41–48] sur l’interaction B4C - acier, la cinétique de
croissance des zones de corrosion a été étudiée. Certaines études ont mis en évidence une
évolution des zones affectées par la corrosion selon une loi parabolique en fonction du temps
[42, 46, 47]. Seuls R.E. Dalh et al. ont mis en évidence une évolution linéaire de la cinétique
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de propagation des zones affectées par la corrosion [43]. Les épaisseurs des couches de
corrosion uniformes intragranulaires et les lois cinétiques de la littérature ont été reportées sur
la Figure 2.9, en supposant que l’évolution de ces épaisseurs suivait une loi parabolique en





• ki est définie dans le rapport [7] et correspond à la constante cinétique parabolique de
croissance de la zone de corrosion uniforme (cm2.s−1) ;
• x correspond à l’épaisseur de la zone de corrosion uniforme (cm) ;
• t est la durée d’exposition (s).
Pour les lois de J. Brocklehurst et al., Ph. Dunner et al. et H-J. Heuvel et al. [45–47]
la méthode utilisée pour déterminer les constantes ki n’a pas été précisée et peut à la
fois correspondre à l’épaisseur de corrosion intragranulaire ou à l’épaisseur de corrosion
intergranulaire.
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Figure 2.9 – Constantes cinétiques de la littérature tracées en fonction de l’inverse de la
température.
La superposition des constantes cinétiques paraboliques pour l’ensemble des essais de la
littérature (Figure 2.9) montre que :
— des écarts significatifs entre les constantes cinétiques existent. Ces écarts pourraient être
induits par le fait que des méthodes différentes de détermination des constantes ont été
utilisées selon les études. En effet, d’après une mesure effectuée sur une micrographie dans
l’article de H-J Heuvel et al., il semblerait qu’ils aient utilisé les épaisseurs des zones de
diffusion du bore (intragranulaire et intergranulaire) pour déterminer les constantes ki ;
— les constantes cinétiques de formation des couches de borure/carbure sont principalement
comprises entre 10−13 cm2.s−1 et 10−12 cm2.s−1 à 600 °C et 10−11 cm2.s−1 et 10−10 cm2.s−1
entre 750 et 800 °C quelle que soit la nature de l’acier ;
— il est difficile d’identifier une influence de la nature de l’acier sur la vitesse de formation de
la couche de corrosion au regard de la variabilité des conditions expérimentales utilisées
dans les études ;
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— la distance entre le B4C et l’acier semble avoir une influence faible sur la cinétique de
corrosion. En effet, sur la Figure 2.9, les constantes cinétiques paraboliques de J. Erler
et al. [42] et de C. Chairat et al. [44] (B4C et aciers placés en contact) sont proches
de celles de J. Brockelhurst et al. [45] et K. Chandran et al. [48] (B4C et aciers séparés
respectivement de 0,2 mm et 2 mm).
2.2.1.2 Basses températures
Une seule étude d’interaction B4C – acier à basses températures est disponible dans
la littérature. Ce n’est qu’à partir du développement du réacteur Phénix qu’une étude sur
l’interaction B4C - acier a été menée plus finement à des températures inférieures à 600 °C au
CEA par L. Meny [5]. Dans leurs essais, l’influence de la nature du B4C sur son interaction
avec l’acier a été étudiée à deux températures (550 et 650 °C) en plaçant des pastilles de B4C
de natures différentes (référence E.S.K fabriquée par carbothermie, pastille rectifiée de carbone
libre très bas et référence L.MA fabriquée par magnésiothermie, matériau expérimental à
forte teneur en bore) dans une gaine en acier 316Ti avec un jeu de 1 mm remplie de sodium.
Dans cette étude, la plupart des analyses réalisées sur l’acier concernaient le carbone, les
concentrations en bore étant plus difficiles à mesurer par les techniques d’analyse de l’époque
selon les auteurs. Ainsi, ils ont étudié uniquement la cinétique de carburation en déterminant
un coefficient de diffusion apparent du carbone à partir des profils en concentration de
carbone dans l’acier et de l’Equation (2.3). Sur la Figure 2.10, les coefficients Dapp, obtenus
pour les deux natures de B4C et les deux températures d’essais, sont comparés aux Dapp de la
littérature déterminés pour des essais de carburation hors réacteur (W.J. Anderson et al. [8],
J.R. Gwyther et al. [10], H. Aubert et al. [11] et A. Thorley et al. [21]) et aux lois cinétiques
de carburation de M. Colin [12] et L. Brunel [13] fondées sur des résultats de carburation en
réacteur de gaines majoritairement au contact de combustible.
Pour l’essai avec du B4C de type E.S.K (carbothermie) :
— Il n’est pas indiqué si une boruration a eu lieu à la surface de l’acier à 550 et 650 °C ;
— À 650 °C, les valeurs des coefficients Dapp sont très dispersées et seule une valeur à 550
°C a été déterminée ;
— Les coefficients Dapp sont inférieurs d’un facteur 100 par rapport aux coefficients proposés
par la loi de L. Brunel [13] ;
— L’énergie d’activation est similaire aux résultats de la littérature ce qui suggère un
phénomène de corrosion similaire mais la cinétique est plus faible. Une activité en
carbone induite par le B4C plus faible pourrait expliquer ces observations mais ce
phénomène n’a pas été démontré.
Pour l’essai avec du B4C de type L.MA (magnésiothermie) :
— À 550 °C, une pénétration de carbone dans l’acier sans formation évidente de couche de
corrosion en surface est observée. Un coefficient de diffusion apparent du carbone a été
déterminé ;
— À 650 °C, une couche continue de carbo - borures de 5 à 10 µm d’épaisseur s’est formée
avec, en profondeur, l’observation d’une diffusion de bore et de carbone. Malgré la
boruration des gaines en surface, des coefficients de diffusion apparents du carbone Dapp
ont été déterminés mais aucun détail n’a été donné concernant la méthode d’obtention
de ces coefficients et concernant les concentrations en carbone mesurées dans ces aciers ;
— Les valeurs de Dapp sont plus élevées que celles observées pour le B4C de type ESK et plus
proches de celles en carburation pure ;
— L’énergie d’activation du phénomène est très différente des précédentes lois de
carburation avec une rupture de pente entre 550 et 650 °C. Cela pourrait suggérer un
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effet bloquant de la boruration vis-à-vis de la carburation à 650 °C.
Il est important de noter ici, qu’aucun profil de concentration en carbone utilisé pour déterminer
les Dapp, reportés sur la Figure 2.10, n’a été présenté dans le rapport de L. Meny [5]. Il n’a donc
pas été possible d’évaluer le degré de carburation des aciers exposés au B4C dans ces essais ni
s’il existait une forte carburation ou une faible carburation des aciers ou encore quelles étaient
les valeurs des concentrations en carbone mesurées à la surface des aciers. Il a donc été choisi
de ne pas exploiter ces coefficients Dapp dans la discussion du Chapitre 5.
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Figure 2.10 – Valeurs des coefficients Dapp du carbone (B4C) superposées aux valeurs de Dapp des
essais réalisés en carburation pure.
2.2.2 Interaction B4C – acier "en réacteur" : examens de barres de commande
Dans cette dernière partie sont présentés les résultats d’examens de barres de commande
exposées dans les réacteurs Rapsodie et Phénix. Les paramètres expérimentaux d’intérêt
suivants sont précisés dans le rapport [7] :
— Matériau de la gaine ;
— Nature du B4C (enrichissement et procédé de fabrication) ;
— Nature du sodium ;
— Distance acier - B4C ;
— Présence d’une chemise et sa nature ;
— Température.
L’objectif de cette partie est d’évaluer l’influence des phénomènes d’irradiation et de
configuration (température de la gaine, présence d’une chemise) sur la nature et la cinétique
de l’interaction entre le B4C et l’acier de gaine.
Différentes caractérisations ont été effectuées sur plusieurs variantes de l’acier 316 (316Ti, 316
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hypertrempé ou déformé). Les températures des barres de commande étaient voisines de celle
du sodium et ont été estimées entre 500 et 600 °C. Pour les barres de commande des réacteurs
Rapsodie et Phénix, la distance entre le B4C et l’acier était d’environ 5 mm. Tandis que
pour les barres de commande de Superphénix étudiées dans Phénix, elle était plus faible, 1
mm. Pour l’ensemble des essais, les pastilles de B4C ont été fabriquées par magnésiothermie
(Fabricants Partiot et Quartz & Silice). Le principal paramètre variable était le temps de
séjour des EA compris entre 10 et 660 JEPP (Journées Equivalentes Pleine Puissance).
2.2.2.1 Réacteur Rapsodie
L’interaction chimique B4C – gaine a été initialement étudiée lors de l’examen de barres de
commande du réacteur Rapsodie (E. Honnorat et al. [41] et B. Mansard et al. [49]).
Les barres de commande exposées dans le réacteur Rapsodie ont été étudiées par E. Honnorat
et al [41]. Elles étaient constituées d’un empilement de pastilles de B4C enfermé dans
une gaine en acier 316L. Le B4C reposait sur une grille de support métallique (316L) et il
exerçait une pression d’environ 0,1 kg/cm2 à laquelle s’ajoutait la pression exercée par le
ressort (20 kg de charge maximum), soit au total une contrainte maximale de l’ordre de
2 kg/cm2. La température n’a pas été mesurée directement pendant leur fonctionnement
mais elle a été estimée proche de celle du sodium (500 °C). Les examens des barres
de commande ont révélé une carburation des gaines et ont montré, lorsque le B4C et
l’acier étaient en contact, que celle-ci était plus importante (carburation de la grille de support).
Dans le rapport de B. Mansard et al. [49], les analyses chimiques sur différentes barres ont
montré que plus la température était élevée (600 °C pour la barre n°110 et 500 °C pour les barres
n°109 et n°302), plus la carburation était importante. De plus, les mesures de microdureté ont
révélé une hétérogénéité de la carburation dans la hauteur de la barre. Ils ont également montré
que les faces internes des barres en contact avec le B4C étaient plus carburées dans le bas et
que les faces externes étaient plus carburées dans le haut de la barre. Ces différences n’ont pas
été expliquées dans leur rapport.
2.2.2.2 Réacteurs Phénix et SuperPhénix
Pour valider différents concepts d’Éléments Absorbants (EA) du réacteur SuperPhénix,
d’autres barres de commandes ont été analysées après irradiation dans le réacteur Phénix.
Les caractérisations (métallographies, microdureté et microsonde) ont mis en évidence
la carburation de la gaine et de la chemise, lorsque cette dernière était présente. Il est
important de souligner que la concentration en bore n’a, de nouveau, pas été mesurée dans les
gaines. Cette absence d’analyse s’explique à la fois parce que cet élément était difficilement
quantifiable avec les techniques d’analyse de l’époque et parce que le carbone était considéré
selon les auteurs comme l’élément le plus endommageant mécaniquement pour la gaine. Les
résultats présentés ici sont issus de deux essais :
— Les essais PRECURSAB Ai [50–52] ;
— Les essais ANTIMAG [53].
D’autres résultats sont issus d’essais non nommés dans lesquels seuls les numéros des barres
de commande ont été précisés. Ils correspondent aux barres n° 31C, 401 et 402 [5] dont la
température de fonctionnement n’a pas été mesurée mais estimée autour de 500 °C.
Les rapports rédigés par P. Ammann [50], R. Cytermann et al. [51] et E. Confort [52]
détaillent les essais PRECURSAB. Ils ont été réalisés avec du B4C (magnésiothermie)
enrichi à 90 % de 10B placé dans une gaine en 316Ti hypertrempé en milieu sodium. Les
températures d’exposition de la gaine de l’essai PRECURSAB A1 (essai uniquement
exploité pour déterminer un Dapp) étaient supposées égales à 560 et 570 °C pour les cotes
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50 mm et 260 mm respectivement. Les gaines dans ces essais ont séjourné entre 170 et 248 JEPP.
Les résultats concernant les essais ANTIMAG ont été reportées par M. Perrot et al. [53].
Ils ont été réalisés dans le but de tester le concept le plus abouti des barres de commande
constitué :
— d’une gaine en acier 15-15Ti écroui ;
— d’une chemise en 316Ti hypertrempé ou 316L d’épaisseur 0,2 mm ;
— de B4C magnésiothermique [3].
Ce concept est proche de celui proposé aujourd’hui pour le réacteur ASTRID. Les aiguilles
ANTIMAG ont séjourné 416 JEPP (ANTIMAG 2) et 657 JEPP (ANTIMAG 3).
Les profils de diffusion du carbone de l’ensemble des barres des essais décrits
précédemment, ont été réalisés à la microsonde "blindée". Ils ont permis de déterminer des
coefficients Dapp de diffusion apparent du carbone en utilisant la solution de la deuxième loi de
Fick (Equation (2.3)). Pour les essais PRECURSAB, le coefficient de diffusion apparent Dapp a
été déterminé à partir du profil de concentration de carbone dont la valeur en extrême surface
a été extrapolée à partir des mesures faites une dizaine de micromètres plus en profondeur.
Pour l’expérience ANTIMAG 2, deux profils de carburation ont été mesurés par microsonde :
sur la gaine et sur la chemise [53]. Les profils ont été réalisés à trois cotes différentes, 35, 420
et 540 mm. De ces deux essais, des coefficients de diffusion apparents du carbone dans les
gaines, Dapp, ont été calculés en utilisant l’Equation (2.3) et les profils de carburation dans les
gaines. Sur la Figure 2.11, les valeurs des coefficients Dapp sont superposées aux valeurs Dapp
de la Figure 2.10.
 304 - ANDERSON (1960) [8]
 316 - GWYTHER (1974)  [10]
 316Ti - AUBERT (1978)  [11]
 316 - THORLEY (1984)  [21]
 316 - COLIN ( 1982) [12]
 BRUNEL (1984) [13]
 316Ti - MENY (1981) (B4C E.S.K) [5]
 316Ti - MENY (1981) (B4C L.MA) [5]
 316Ti PRECURSAB A1 [48-50]
 316Ti  31C [5]
 316Ti 401 [5]
 316Ti  402 [5]
 1515Ti écroui ANTIMAG 2 - Gaine [7]
 1515Ti écroui ANTIMAG 3 - Gaine [7]
 316Ti ANTIMAG 2 - Chemise [7]
 316Ti ANTIMAG 3 - Chemise [7]
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Figure 2.11 – Dapp issus des examens des barres de commande Phénix superposés aux valeurs de la
Figure 2.10.
Dans un premier temps, la Figure 2.11 montre que les valeurs des Dapp calculées à partir
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des profils de concentration en carbone des barres n°31C (cote 0 - 20 mm), n°401 (cote 0 - 20
mm) et n°402 (cote 6 - 11 mm et 43 - 48 mm) sont très dispersées (pouvant varier d’un facteur
100). Il est possible que cette dispersion provienne de différences de températures selon la cote
qui induiraient une cinétique différente de carburation.
Dans un second temps, si l’on considère la valeur maximale de Dapp obtenue pour les barres
n°31C, n°401 et n°402, celle-ci est proche de l’extrapolation à 500 °C des coefficients Dapp
obtenus à hautes températures dans des essais de carburation réalisés "hors réacteur" avec une
activité proche de 1.
Enfin, les valeurs de Dapp obtenues pour l’essai PRECURSAB A1 à 560 et 570 °C se situent
entre les deux valeurs extrêmes de Dapp calculées en présence des deux types de B4C "hors
réacteur".
Dans le rapport [7], les profils de concentrations en carbone mesurés dans les gaines et dans
les chemises ont également été comparés. Il est nécessaire, à ce stade, de bien différencier les
faces de la gaine (faces interne et externe) et de la chemise (face externe) qui ne sont pas
directement au contact du B4C de la partie interne de la chemise qui elle fait face au B4C.
Tout d’abord, les faces interne de la gaine et externe de la chemise qui n’étaient
pas directement au contact du B4C sont carburées. Il apparaît, par ailleurs, que la face interne
des gaines contenant une chemise est moins carburée que la face interne des gaines sans
chemise. Enfin, plus la cote est élevée, plus la profondeur de carburation est grande et plus
la concentration en carbone mesurée en surface augmente, que cela soit pour la gaine ou la
chemise. Ce phénomène est propablement lié à une augmentation de la température avec la
cote [53]. Néanmoins, l’origine du carbone responsable de la carburation de la face externe de
la chemise et de la face interne de la gaine n’est pas clairement identifiée.
Concernant la face interne de la chemise au contact du B4C, les observations sont
les suivantes :
— la face interne de la chemise est fortement carburée dans le bas des barres ;
— la carburation diminue lorsque la cote augmente et disparaît aux cotes les plus élevées ;
— pour une cote identique, la carburation de la face interne de la chemise est moins
importante que celle de la face externe (profondeurs carburées et CS moins élevées) ;
— le bas des barres, aux faibles cotes, correspond à la zone où la face interne de la chemise
est la plus carburée (températures les plus faibles et nombre de fission par cm3 le plus
élevé).
D’après M. Perrot et al. [53], il est probable que l’irradiation influe sur le degré de carburation
de la face interne de la chemise. En effet, dans le bas des barres, le nombre de fission par cm3
de B4C est plus élevé ce qui entrainerait une consommation plus importante du bore et donc
une augmentation du rapport carbone sur bore.
2.2.3 Discussions et conclusions concernant l’interaction B4C - acier hors et en
réacteur
Au CEA et dans d’autres organismes de recherche étrangers, l’interaction acier – B4C a
été étudiée en fonction de plusieurs paramètres expérimentaux.
Tout d’abord, le milieu (hélium ou sodium) a une forte influence sur les phénomènes
d’interaction acier – B4C. En effet, des cinétiques sont plus importantes en milieu sodium et
des températures minimales de réaction sont plus faibles [41, 43, 45]. Le sodium jouerait donc
le rôle de milieu vecteur pour le transport du carbone et du bore vers l’acier et probablement
accentuerait leurs réactivités.
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Par ailleurs, la comparaison des essais en fonction de la température à la fois "hors
réacteur" et "en réacteur" suggère que les phénomènes rencontrés en présence de B4C sont
dépendants de la température.
"hors réacteur" :
Pour des températures supérieures à 600 °C, une boruration des aciers a été principalement
observée. Elle a également été accompagnée d’un enrichissement en carbone sous la couche de
borures.
Pour des températures inférieures à 500 °C, seule une référence est disponible [5]. Les borures
n’ont pas été clairement identifiés mais une zone de carburation a été observée dont le degré
de carburation n’a pas été précisé.
"en réacteur" :
Les examens de la face interne de la chemise au contact du B4C ont clairement mis en
évidence une carburation dans le bas des barres de commande (où le flux neutronique est fort
et la température est inférieure à 500 °C). Cependant, aucune carburation dans la zone haute
des barres de commandes (où le flux neutronique est faible et la température est supérieure
à 550 °C). Il n’est pas possible de conclure sur la formation ou non d’une zone borurée à
partir des analyses réalisées car l’analyse du bore n’a pas été effectuée. Ainsi, il est difficile
de conclure sur un effet de l’irradiation sur l’interaction B4C - acier. Néanmoins, le degré de
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Les outils et démarches expérimentales utilisés sont détaillés dans ce chapitre. Tout d’abord,
les matériaux de l’étude sont présentés. Puis, les dispositifs expérimentaux ayant servi à réaliser
les expériences de carburation et d’interaction B4C - acier sont décrits. Enfin les différentes
techniques de caractérisation sont détaillées.
3.1 Aciers étudiés
Trois aciers inoxydables (AIM1, 316L et EM10) rencontrés communément dans les RNR-Na
sont étudiés dans la thèse :
— l’acier austénitique AIM1, hypertrempé 2 min à 1130 °C (25 % de déformation) (Coulée
Aubert et Duval HRC228102-T1) ;
— l’acier austénitique 316L hypertrempé (Coulée Thyssen 526215) ;
— l’acier ferrito-martensitique EM10 (25 % de déformation) obtenu par laminage à froid
à partir d’une plaque. Dans le détail, cet acier a subi un traitement de normalisation
puis un traitement de revenu à 750 °C (traitement classique utilisé pour les aciers
ferrito-martensitiques) puis, une passe de laminage et enfin un dernier revenu pendant
35 min à 750 °C (Coulée 927 n°11 FGT 4317-1).
Leur composition chimique est mesurée par ICP-OES (Inductively Coupled Plasma Optical
Emission Spectrometry), excepté pour le carbone dont la teneur est déterminée par analyse
LECO : combustion sous dioxygène puis analyse du CO2 produit par infrarouge. Les résultats
sont exprimés en pourcentage massique (% mass.) et atomique (% at.) dans le Tableau 3.1.
L’incertitude de mesure est de 3 % relatif. L’acier AIM1 est un acier austénitique stabilisé au
titane. L’acier 316L est également austénitique contenant légèrement plus de chrome (16,55 %
mass.), moins de nickel (10,52 % mass.) et moins de carbone (0,03 %mass.). L’acier EM10 est
un acier ferrito-martensitique contenant 8,95 % mass. de chrome et 0,10 % mass. de carbone.
Tableau 3.1 – Composition massique et atomique des aciers étudiés mesurée par ICP-OES et par
analyse LECO pour le carbone.
Composition Cr Ni Mo C Ti Mn Co Si Cu Al Fe
AIM1 (% mass.) 14,35 14,05 1,40 0,09 0,36 1,40 0,02 0,73 0,12 0,015 Base
316L (% mass.) 16,55 10,52 2,05 0,03 - 1,55 0,12 0,18 0,24 0,022 Base
EM10 (% mass.) 8,95 0,42 0,82 0,10 0,013 0,45 0,03 0,33 0,015 0,096 Base
AIM1 (% at.) 15,25 13,22 0,81 0,41 0,42 1,41 0,02 1,44 0,01 0,03 Base
316L (% at.) 17,74 9,99 1,19 0,14 - 1,57 0,11 0,36 0,21 0,05 Base
EM10 (% at.) 9,50 0,39 0,47 0,46 0,001 0,45 0,01 0,65 0,01 0,19 Base
La déformation des échantillons induit une texturation des grains des aciers AIM1 et
EM10. La texture des trois aciers est mesurée par diffraction des rayons X en incidence
rasante (décrite dans la suite de ce manuscrit). Les figures de pôles expérimentales (CPF)
et recalculées (RPF) sont reportées sur les Figures B.1 à B.3 de l’Annexe B. Pour l’acier
316L, la texture est très peu accusée. Pour l’acier AIM1, la texture est très importante et
la composante majoritaire est la Goss 110<001> qui se disperse vers la Brass 011<211>.
Enfin pour l’acier EM10, la texture est assez marquée. Elle est composée d’une forte fibre
111<uvw> ainsi que de l’orientation Cube tournée 001<110>.
La microstructure après révélation des trois aciers à l’état initial est présentée sur la
Figure 3.1. Les tailles de grains des aciers AIM1 et EM10 sont reportées dans la littérature
dont l’élaboration et le traitement thermique sont identiques à ceux des aciers étudiés dans la
thèse. Pour l’acier 316L, la taille des grains est mesurée par la méthode des intercepts sans
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tenir compte des macles. Les aciers AIM1 et 316L ont des tailles de grains respectives de 41
± 2 [54] et 10 ± 2 µm. L’acier EM10 présente des lattes de martensite de 300 à 400 nm de
diamètre [55].
(a) AIM1 (b) 316L (c) EM10
Figure 3.1 – Microstructures des aciers de l’étude [54, 55].
Trois formes d’échantillons sont exposées dans le sodium : des coupons de corrosion (20
x 19 x 1 mm3), des éprouvettes de traction (20 x 10 mm2, Lu = 8 mm) et des coupons de
corrosion de faible épaisseur appelés feuillards (150 µm). Ces derniers sont ajoutés afin d’obtenir
la concentration en carbone en équilibre avec l’activité en carbone dans le sodium. De plus,
pour mesurer la valeur de l’activité en carbone dans le sodium de nos essais, des feuillards
de nickel pur et de l’acier austénitique AISI 304 sont également utilisés. Le nickel est choisi
car la loi de solubilité du carbone dans le nickel est parfaitement connue dans la littérature
[56]. Pour le feuillard d’acier de type 304, plusieurs lois sont disponibles dans la littérature
[56–61] reliant l’activité en carbone dans différents aciers en fonction de la température et de la
composition en carbone. La méthode de mesure de l’activité en carbone dans le sodium à l’aide
des deux feuillards est décrite dans l’Annexe C et les lois sont reportées dans le Tableau D.1
de l’Annexe D.
Tableau 3.2 – Composition massique de l’acier 304 mesurée par ICP-OES et par analyse LECO pour
le carbone.
Composition Cr Ni Mo C Ti Mn Co Si Cu Al Fe
304 (% mass.) 17,65 9,45 0,29 0,05 0,055 0,90 0,17 0,65 0,45 - Base
304 (% at.) 17,74 9,99 1,19 0,23 0,01 0,90 0,16 1,27 0,39 - Base
3.2 Environnement d’exposition des aciers : sodium, acier au
carbone, poudre de carbure de bore
Le sodium utilisé pour les essais est fourni par Métaux Spéciaux SA (nuance extra raffinée).
Sa composition est reportée dans le Tableau 3.3.
Tableau 3.3 – Composition massique du sodium. Données fournisseur.
Na Ca Cl Fe K
99,95 % mass. < 2 ppm (masse) < 4 ppm < 1 ppm < 4 ppm
La première campagne d’essais est conduite dans du sodium fortement carburant (activité
en carbone (ac) supérieure à 1). Une activité supérieure à 1 est obtenue grâce à l’utilisation
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d’un creuset et de languettes en acier au carbone XC38 contenant environ 0,38 % mass. de
carbone. Comme nous le verrons dans la suite du manuscrit, l’activité en carbone dans l’acier
XC38 est calculée à l’aide du logiciel Thermocalc (base de données TCFE8) en fonction de
la température. Les valeurs sont reportées dans le Tableau 4.1 du Chapitre 4. De plus, la
quantité d’acier XC38, soit l’aire de l’acier XC38 (S ≈ 2242 cm2) est choisie beaucoup plus
importante que l’aire des échantillons de l’étude (S ≈ 648 cm2) afin de ne pas limiter l’apport
en carbone vers les échantillons (voir Annexe E).
La deuxième campagne d’essais concerne l’interaction B4C - acier dans le sodium. Pour
ces essais, une poudre de B4C haute pureté de qualité nucléaire fabriquée par carbothermie est
utilisée. La poudre est fournie par H.C. Starck et sa composition est reportée dans le Tableau 3.4.
Tableau 3.4 – Composition (% mass.) de la poudre de carbure de bore B4C.
C N O Fe Si Al Autre B
21,8 0,7 1,0 0,05 0,15 0,05 0,5 Base
3.3 Dispositifs d’essais d’immersion : l’installation CORRONA2
3.3.1 Réactivité du sodium
Le sodium est un élément fortement réducteur (passage de Na à Na+). Cette instabilité
chimique se caractérise par son inflammation spontanée au contact de l’air ou du dioxygène à
partir de 130 °C et par sa vigoureuse réactivité chimique au contact de l’eau suivant une réaction
exothermique produisant de l’hydroxyde de sodium et du dihydrogène (Equation (3.1)). Il est
alors nécessaire de travailler sous atmosphère inerte (argon ou diazote) en boîte à gants.
Na+H2O = NaOH +H2 (3.1)
Au niveau de la conception des réacteurs à neutrons rapides, la réactivité du sodium avec
l’eau implique la conception de circuits intermédiaires entre le circuit primaire et les circuits de
génération de vapeur remplis d’eau. Pour leur réactivité avec l’air, tous les circuits sont placés
sous atmosphère inerte et leur étanchéité est contrôlée rigoureusement.
3.3.2 Protocole des essais de carburation
Les essais de carburation sont réalisés en boîte à gants (atmosphère d’argon contenant
moins de 5 vpm d’O2 et moins de 10 vpm d’H2O, vpm : volume par million) de l’installation
CORRONA2 [32]. Un schéma de l’installation est reporté sur la Figure 3.2.
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Figure 3.2 – Schéma du dispositif expérimental de carburation.
Les échantillons sont suspendus par des fils de molybdène à un porte-échantillons en acier
304L. Le molybdène est choisi car il présente une faible solubilité dans le sodium : 1,4 10−10 ppm
(masse) à 600 °C [62]. Le porte-échantillons est accroché à la partie inférieure du condenseur des
vapeurs de sodium. Les échantillons sont plongés dans un creuset en acier au carbone nuance
XC38 de 135 mm de diamètre interne dans lequel est ajouté 2,3± 0,1 kg de sodium. Ce creuset
est lui-même inséré dans un creuset en molybdène de 147 mm de diamètre interne et 147 mm
de hauteur. Les deux creusets sont placés au fond d’un puits thermique chauffé par des fours
aux températures désirées (500 à 650 °C). La température est suivie par des thermocouples
insérés dans un doigt de gant en molybdène plongé dans le sodium liquide.
3.3.2.1 Préparation du sodium carburant
Dans tous les essais (carburation ou interaction B4C - acier), deux lingots de 1,4 kg de
sodium sont introduits dans la boîte à gants. Ensuite une étape de grattage des oxydes formés
à la surface des lingots est réalisée avant la fusion du sodium dans le creuset en molybdène à une
température de 150 °C. Le sodium métallique a une température de fusion proche de 98,0± 0,1
°C [63]. Suite à la fusion du sodium, une pellicule d’oxyde de sodium résiduel flotte à la surface
du bain. Ces résidus d’oxydes sont dans un premier temps écrémés à l’aide d’un écumoire. Puis,
une étape de purification finale du sodium est réalisée afin de diminuer drastiquement la teneur
en oxygène dans le sodium. Pour cela, le sodium est chauffé à 600 °C pendant trois jours en
présence d’un feuillard de zirconium (200 x 150 x 0,1 mm3). Les images concernant les étapes
de purification du sodium sont reportées sur la Figure 3.3.
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(a)
(b) (c)
Figure 3.3 – (a) Phase de grattage des oxydes de sodium présents à la surface du lingot de sodium
à l’état de réception (b) Bloc de sodium "nettoyé" de ses oxydes résiduels de surface après grattage
(c) Feuillard de zirconium après la phase de purification du sodium.
Il est généralement accepté dans la littérature et au laboratoire que cette étape permet
d’atteindre une concentration en oxygène inférieure à 1 ppm (masse) dans le sodium [64]. À
minima, une concentration inférieure à 5 ppm (masse) est atteinte en accord avec le niveau requis
dans les RNR-Na français [65]. Il est également observé que cette étape de purification permet
de diminuer la teneur en carbone présente dans le sodium (sous forme graphite et/ou Na2C2
probablement). Néanmoins, le retour d’expérience des essais réalisés en laboratoire montre
qu’après cette étape, du carbone est toujours présent dans le sodium lui conférant ainsi un
caractère "carburant" vis-à-vis des échantillons.
Après l’étape de purification, le sodium est refroidi à 150 °C et il est versé dans le creuset en acier
XC38 contenant les languettes d’acier XC38 et les échantillons d’acier de l’étude. Le sodium est
ensuite chauffé à la température de l’essai (500, 600 ou 650 °C) et devient "carburant" grâce à
la dissolution du carbone contenu dans l’acier XC38 dans le sodium. La dissolution du carbone
est motivée par l’équilibrage de l’activité en carbone dans le sodium avec celle de l’acier XC38
(Annexe E). À titre d’exemple d’après la loi de solubilité du carbone dans le sodium définie
par R. Thompson [66], une concentration de 5,5 ppm (masse) de carbone est nécessaire pour
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obtenir une activité en carbone égale à 1 à 600 °C.
3.3.2.2 Déroulement des essais de carburation
Une fois les échantillons plongés dans le sodium "carburant", le four est mis en chauffe à la
température de consigne fixée à 500, 600 ou 650 °C selon les essais (Figure 3.5). La vitesse de
montée en température est d’environ 2 °C.min−1. Pour les essais à 500 et 600 °C les échantillons
sont exposés pendant 500, 1000, 3000, et 5000 h. À chaque durée d’exposition un coupon de
corrosion et trois éprouvettes de tractions sont prélevés. À 650 °C les échantillons sont exposés
durant 200 h uniquement. Un essai complémentaire est réalisé afin d’évaluer la teneur en carbone
atteinte dans les aciers en équilibre avec l’activité en carbone imposée dans le sodium. Pour
cela, des feuillards de chacune des nuances d’acier de 150 µm d’épaisseur sont exposés pendant
2000 h à 600 °C. Pour la température de 500 °C, les feuillards sont placés en même temps
que les éprouvettes de corrosion et sont prélevés après 5000 h d’exposition. À 650 °C, cet essai
n’a pas été réalisé. Dès leur sortie de la boîte à gants, les échantillons sont nettoyés deux fois
à l’éthanol et une fois à l’eau distillée. Il est démontré que ce protocole permet de nettoyer
efficacement les échantillons du sodium résiduel qu’il soit métallique, sous la forme d’oxydes ou
de carbonates de sodium après la réaction à l’air [67]. Ensuite, les échantillons sont séchés et
stockés dans un dessiccateur sous vide primaire dans l’attente des caractérisations.
(a)
(b) (c)
Figure 3.4 – (a) Échantillons de traction et de corrosion accrochés au support porte échantillons.
(b) Chargement des échantillons accrochés au condenseur dans le sodium. (c) Fermeture du réacteur.
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3.3.3 Protocole des essais d’interaction B4C - acier
La configuration des essais diffère légèrement des essais de carburation. Dans ces essais,
chaque nuance d’acier est isolée afin d’éviter qu’elle n’interfère avec les autres nuances vis-à-vis
de l’interaction avec le B4C. Pour cela, trois nuances d’aciers (4 éprouvettes de corrosion et 6
éprouvettes de traction) sont suspendues à des fils de molybdène et insérées dans trois creusets
en alumine de 185 mm de hauteur et de 40 mm de diamètre interne contenant environ 200 mL
(200 g) de sodium et 10 g de poudre de B4C (Figure 3.5). Pour l’essai à 600 °C un quatrième
creuset supplémentaire est ajouté contenant 200 mL (200 g) de sodium, 10 g de poudre de B4C
et 0,1 g de poudre de carbone graphite (équivalent à 1 % mass. de carbone). Ce creuset est
ajouté dans le but de simuler du B4C ayant une teneur plus importante en carbone libre que
le B4C utilisé dans les autres creusets. Il permet ainsi de simuler du B4C surstœchiométrique
rencontré industriellement. La quantité de B4C introduite dans le creuset est choisie afin de
ne pas limiter les cinétiques de corrosion par l’apport en bore et/ou en carbone. L’alumine
est choisie comme matériau de creuset car elle est relativement inerte vis-à-vis de l’interaction
avec le sodium et le B4C. Les creusets sont fermés à l’aide de feuillards de zirconium et sont
ensuite placés dans un creuset en molybdène contenant 1,7± 0,1 kg de sodium. Un schéma de
l’installation est reporté sur la Figure 3.6.
(a) (b)
Figure 3.5 – (a). Creusets en alumine refermé par un couvercle de zirconium (b). Echantillon
suspendus par un fil de molybdène dans le creuset.
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Figure 3.6 – Schéma du dispositif expérimental de boruration.
3.3.3.1 Déroulement des essais d’interaction B4C - acier
Une fois le réacteur fermé, la température de consigne est fixée à 500 ou 600 °C selon les
essais et les échantillons sont exposés pendant 250 h à 3000 h (Tableau 3.6). La vitesse de
montée en température est également d’environ 2 °C.min−1. À chaque durée d’exposition un
coupon de corrosion et trois éprouvettes de tractions sont prélevés.
Dès leur sortie de la boîte à gants, les échantillons sont nettoyés et stockés selon le protocole
de nettoyage détaillé précédemment.
3.4 Conditions d’immersions
L’ensemble des conditions d’immersions des échantillons est reporté dans les Tableaux 3.5
et 3.6 ci-dessous.
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Tableau 3.5 – Description des paramètres des essais de carburation.






























Tableau 3.6 – Description des paramètres des essais d’interaction B4C - acier.


















3.5 Moyens de caractérisation
Les moyens de caractérisation présentés dans ce chapitre ont permis de caractériser l’état
de carburation et après interaction avec le B4C des aciers. L’évolution de la prise de masse
au cours du temps est mesurée. Les microstructures sont observées par microscopie optique
et électronique à balayage (MO et MEB). Des cartographies élémentaires sont réalisées par
analyse à dispersion de longueur d’onde (WDS). La composition élémentaire des échantillons
et leur évolution de la surface vers le coeur sont caractérisées par spectroscopie à décharges
luminescente (SDL) et par microsonde de Castaing. Les teneurs en carbone totales absorbées
par les échantillons sont mesurées par analyse LECO. Enfin, les carbures et les borures sont
analysés par microscopie électronique en transmission (MET), diffraction des rayons X (DRX)
et par diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD : Electron BackScattered Diffraction).
3.5.1 Prise de masse
L’évolution de la prise de masse au cours du temps est mesurée par pesée des échantillons
avant et après essai avec une balance Mettler Toledo modèle AT20 (incertitude de ± 12 µg
pour des échantillons de 5 g). Pour les échantillons de masse plus importante (tels que les
feuillards de zirconium et la poudre de B4C), la balance Mettler Toledo modèle XP205 est
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utilisée (incertitude de ± 26 µg pour des échantillons de 20 g).
Comme expliqué précédemment, la pesée des échantillons après exposition dans le sodium
s’effectue après une procédure spécifique de lavage reproduite pour tous les échantillons.
Les échantillons sont ensuite séchés et déposés une à deux heures en salle des balances afin
d’équilibrer la température des échantillons et de l’atmosphère de la salle des balances (20 °C).
3.5.2 Microscopies optique et électronique
L’évolution de la microstructure des échantillons au cours du temps est observée en coupe à
l’aide de microscopes optique et électronique à balayage. Pour cela, une partie des échantillons
est découpée et enrobée dans une résine conductrice (bakélite conductrice) après dépôt d’or
et cuivrage. Pour observer l’état de carburation, plusieurs révélations, certaines chimiques,
d’autres électrochimiques, sont réalisées :
— Acide oxalique 6V, 10 à 30 s ;
— Murakami : 10 g K3Fe(CN)6 + 10 g KOH dans 100 mL H2O, 10 à 30 s ;
— Persulfate d’ammonium : 10 g (NH4)2S2O8 dans 10 mL H2O, 6V, 10 à 30 s ;
— Villela : 1 g d’acide picrique + 5 mL HCl dans 100 mL d’éthanol, 10 à 30 s.
La révélation de Murakami permet de révéler les carbures (d’après l’Annexe J elle ne révèlerait
pas la totalité des carbures). Les trois autres révélations dissolvent la matrice autour de la
fines précipitation de carbures.
Deux différents MEB sont utilisés, le MEB-FEG, équipé d’un canon à émission de champ
(modèle Gemini ultra 55 fabriqué par Zeiss) et le MEB-LEO à émission thermoïonique équipé
d’une cathode en tungstène (modèle 1460 VP fabriqué par Zeiss).
3.5.3 Spectroscopie Optique à Décharge Luminescente
Les analyses par Spectrocopie à Décharge Luminescente (SDL) sont réalisées au CEA de
Saclay par Michel Tabarant. L’appareil utilisée est un GD profiler 2 construit par Horiba
Scientific. Les analyses sont effectuées afin d’obtenir des profils de concentrations élémentaires
des échantillons à la surface (< 100 µm). L’appareil est utilisé en mode radio-fréquence avec
une puissance de 30 W et une pression de 820 Pa. La surface analysée est un disque de 4 mm
de diamètre. Les concentrations en éléments sont obtenues en % at. La calibration de chaque
élément est réalisée avec des étalons standards certifiés. Les étalons sont également utilisés
pour traduire le temps d’analyse en profondeur d’échantillon pulvérisée avec une résolution
de l’ordre du nm. La vitesse de pulvérisation est fonction de la composition chimique de
l’échantillon. Après l’analyse, la profondeur des cratères est systématiquement mesurée à l’aide
d’un profilomètre mécanique (modèle MarSurf SD26 construit par Mahr). Les profondeurs sont
déterminées et sont ensuite comparées aux profondeurs calculées à partir de la vitesse d’érosion
de l’échantillon fournie par l’analyse.
3.5.4 Microsonde de Castaing
Les analyses par microsonde de Castaing sont effectuées au CEA de Saclay par
Didier Hamon et Thierry Vandenberghe (modèle SX 100 CAMECA). Elles sont réalisées afin
d’obtenir des profils de concentrations élémentaires à travers l’épaisseur des échantillons.
Concernant le carbone, la quantification par microsonde doit faire l’objet de précautions. Pour
cela, un protocole de quantification particulier est utilisé. Habituellement les quantifications
par microsonde concernent la mesure du carbone en solution [68]. Ici le carbone total (carbone
contenu dans la matrice et dans les carbures) est mesuré. Au regard des importants degrés
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de carburation qui sont mesurés dans les échantillons, l’essentiel du carbone qui est mesuré
provient des carbures. Le carbone et les précipités sont présents à la fois dans les grains et les
joints du grains du métal. Ce phénomène entraine localement une surconcentration de carbone
au niveau des joints de grains. Afin de moyenner le carbone contenu dans les grains et joints
de grains du métal, trois à quatre profils en mode faisceau de dimensions supérieures aux
tailles de grains des échantillons (2 x 50 µm2) sont réalisés. Les moyennes des filiations seront
représentées sur les graphiques avec un écart relatif de 5 %. La concentration en extrême
surface est déterminée grâce à la réalisation de trois à quatre profils en mode ponctuel. Tous
les profils sont réalisés avec une tension de 15 kV et une intensité de 20 nA. La calibration de
chaque élément est réalisée selon la méthode Phi-rho-z avec des étalons SiC pour le carbone et
B4C pour le bore (utilisation des raies Kα du carbone et du bore et des cristaux analyseurs
LPC2 (carbone) et LPC3 (bore)). Des cartographies WDS sont également réalisées.
3.5.5 Analyse LECO
La quantité de carbone totale absorbée par les échantillons est mesurée par analyse LECO :
combustion du dioxygène et analyse du CO2 produit par infrarouge (IR). Les analyses sont
effectuées au CEA de Saclay à l’aide de Brigitte Duprey. Un échantillon de 250 mg est déposé
dans un creuset en alumine fondu à 1350 °C sous une atmosphère pure en dioxygène. Le carbone
de l’échantillon réagit avec le dioxydène pour former du CO ou CO2. Les gaz de combustion sont
ensuite analysés par des cellules IR. La concentration en carbone des échantillons est déterminée
en se référant à des standards de calibration ayant permis d’établir une droite d’étalonnage.
3.5.6 Analyse du carbone
Une attention toute particulière est portée sur la précision de la quantification du carbone
dans les échantillons. Pour cela, les quantités totales de carbone dans les échantillons sont
déterminées par deux techniques d’analyse et comparées : l’analyse LECO et la microsonde
de Castaing. Ces techniques permettent d’obtenir directement et indirectement la quantité
totale de carbone absorbée par les échantillons. La mesure indirecte du carbone est réalisée
par intégration des profils de concentration en carbone. Les profondeurs de carburation (> 100
µm) étant la plupart du temps supérieures aux profondeurs d’analyse SDL (≈ 70 µm), celles-ci
n’ont pas pu participer à cette comparaison. Ensuite, ces quantités sont comparées aux prises
de masse des échantillons déterminées par pesées. Ces trois mesures sont comparées pour les
trois aciers et les trois températures de carburation (500, 600 et 650 °C). Les comparaisons sont
reportées sur les Figures 3.7 à 3.9 pour l’acier AIM1 et sur les Figures F.1 à F.5 de l’Annexe F
pour les aciers 316L et EM10. Tout d’abord, l’écart entre les pesées et les mesures par analyse
LECO sont très faibles (< 5 % relatif), ce qui indique que les prises de masses sont globalement
représentatives de l’absorption en carbone des échantillons. Par conséquent le phénomène de
dissolution des éléments d’alliages des échantillons dans le sodium reste négligeable vis-à-vis du
phénomène de carburation. Ensuite, les écarts inférieurs à 15 % relatif entre les mesures par
analyse LECO et l’intégrale des profils de concentration en carbone obtenus à la microsonde
permettent de valider les teneurs en carbone mesurées par la microsonde de Castaing. Cette
validation est, par ailleurs, renforcée par le fait que les teneurs en carbone mesurées par SDL
sont identiques à celles mesurées à la microsonde dans les 70 premiers micromètres. Un exemple
de comparaison de profils de concentration en carbone par SDL et par microsonde est reporté
sur la Figure 3.10 pour l’acier AIM1 après 3000 h de carburation à 500 °C.
Il est également possible de quantifier le carbone dans les échantillons par conversion des
valeurs des fractions volumiques de carbures. Pour cela il est nécessaire de connaître la nature
des carbures présents dans l’épaisseur des échantillons. Cette méthode est présentée dans le
Chapitre 4.

























 Microsonde de Castaing
AIM1 - 650 °C
Figure 3.7 – Comparaison des quantités de carbone mesurées par analyse LECO, pesée et par




























































 Microsonde de Castaing
AIM1 - 600 °C
(a)
Figure 3.8 – Comparaison des quantités de carbone mesurées au cours du temps par analyse LECO,
pesée et par microsonde de Castaing dans l’échantillon d’acier AIM1 carburé à ac > 1 et T = 600 °C.



























































 Microsonde de Castaing
AIM1 - 500 °C
(a)
Figure 3.9 – Comparaison des quantités de carbone mesurées au cours du temps par analyse LECO,
pesée et par microsonde de Castaing dans l’échantillon d’acier AIM1 carburé à ac > 1 et T = 500 °C.
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Figure 3.10 – Comparaison des profils de concentration en carbone obtenus par SDL et microsonde
de Castaing pour l’acier AIM1 après 3000 h de carburation à 500 °C.
3.5.7 Microscopie électronique en transmission
Deux microsopes électroniques en tranmission sont utilisés pour caractériser la nature, la
morphologie et la composition des carbures par analyse quantitative relative. Des premières
caractérisations sont réalisées au centre de microcaratérisation Raimond Castaing à Toulouse.
Préalablement, une lame FIB est préparée par Claudie Josse à l’aide d’un microscope à double
faisceau combinant un canon à électrons à émission de champ (FEG) et une colonne ionique
à ions gallium (Modèle MEB/FIB HELIOS NanoLab 600i de la société FEI couplé à un
analyseur EDS-SDD 80 mm2 (Oxford Instruments)). Ensuite, la miscroscopie électronique en
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transmission à émission de champ (modèle JEM-2100 et Caméra CCD Gatan 794 1K x 1K)
est utilisée par Alessandro Pugliara pour déterminer la nature et la composition des carbures
(diffraction et analyse EDX modèle SDD Brucker). Une tension de 200 kV est utilisée et les
clichés de diffraction sont effectués en aire sélectionnée (taille de l’image du diaphragme d’aire
de 150 mm).
D’autres caractérisations sont effectuées au centre Serma Technologies à Grenoble
par Karine Rousseau. Le modèle de microscope électronique en transimission utilisé est un
Tecnai Osiris de résolution 0,24 nm pour une énergie de 200 kV. L’imagerie est réalisée selon
trois modes : Champ Clair : Bright Field (BF), champ sombre : Dark Field (DF) et en champ
sombre annulaire grand angle (High-Angle Annular Dark-Field : HAADF). La composition
relative des carbures est mesurée à l’aide de filiations (utilisation d’un détecteur EDX, courant
de sonde 920 pA et taille de sonde 0,5 nm).
3.5.8 Diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD)
La diffraction des électrons rétrodiffusés est effectuée au centre de microcaratérisation
Raimond Castaing à Toulouse par Arnaud Proietti. Pour les essais d’interaction B4C - acier,
l’analyse chimique et cristallographique des couches formées à la surface de l’acier AIM1 est
réalisée à l’aide d’un microscope électronique à balayage à effet de champ (modèle JEOL
JSM-7100TTLS LV, caméra Oxford Nordlys Nano). Pour l’imagerie, une énergie de 125 kV
est utilisée (résolution 1,2 nm). Pour l’analyse cristallographique, un spectromètre EDS SDD
couplé à un système EBSD HKL est utilisé (courant de sonde de 600 nA) et les résultats sont
traités à l’aide du logiciel HKL Channel5 (Tango et Mambo).
3.5.9 Diffraction des rayons X
Deux diffractomètres des rayons X en incidence rasante sont utilisés pour :
— la caractérisation structurale des échantillons et des couches formées à la surface lors des
essais d’interaction B4C - acier ;
— l’analyse de la texture cristallographique des trois aciers d’étude.
Pour les essais d’interaction B4C - acier, les couches formées à la surface sont caractérisées au
laboratoire CIRIMAT à Toulouse avec l’aide de Cédric Charvillat en utilisant un diffractomètre
BRUKER D8-2 en incidence rasante (2° et 10°). Il est constitué d’un tube émetteur de Rayons
X à anticathode de Cuivre.
La texture est analysée à l’Institut de Chimie Moléculaire et des Matériaux d’Orsay (ICMMO)
par Thierry Baudin et Anne-Laure Helbert. L’appareil utilisé est un Diffractomètre X’Pert PRO
MRD de PANalytical (Phillips) constitué d’un tube émetteur de Rayons X à anticathode de
Cuivre et d’une lentille polycapillaire pour l’analyse des contraintes et des textures. La texture
est analysée à l’aide du logiciel LaboTex 3.0.
3.5.10 Diffraction des rayons X du rayonnement synchrotron
Afin de caractériser la nature et les fractions volumiques des carbures ayant précipité
dans l’épaisseur des échantillons, la diffraction du rayonnement synchrotron est utilisée.
Deux campagnes d’analyse sont réalisées : une première en réflexion sur la ligne Diffabs
du synchrotron SOLEIL à Saclay à l’aide de Dominique Thiaudière, Solenn Réguer,
Jean-Louis Courouau et Denis Menut.
Une deuxième campagne en transmission sur la ligne ID11 du synchrotron ESRF
est réalisée à l’aide de John Wright, Pavel Sedmak, Benoît Malard et Léa Bataillou. Seuls les
résultats de la campagne d’analyse sur la ligne ID11 sont présentés dans ce manuscrit car les
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anneaux entiers de diffraction sont mesurés et une plus grande plage angulaire est balayée.
Durant cette campagne, une source énergétique de 65,4 keV (0,18929 Å) est utilisée et
focalisée à l’aide de miroirs de Kirkpatrick-Baez (KB). Cette configuration permet d’obtenir
un faisceau de dimensions 10 x 100 à 800 µm2. Comme souligné précédemment, les mesures
sont réalisées en transmission à travers 1,2 mm de matière, de la surface vers le cœur des
échantillons, avec un pas de 10 µm selon la direction Y (Figure 3.11). La nature et la fraction
volumique des carbures étant fortement dépendante de la profondeur, une phase délicate de
réglage du faisceau parallèlement à la surface des échantillons est effectuée.
(a) (b)
Figure 3.11 – (a) Schéma du dispositif expérimental de diffraction au synchrotron ESRF. L’axe x
correspond à l’axe de rotation du gonionmètre. L’angle η correspond à l’angle azimuthal utilisé pour
l’affinement Rietveld dans le logiciel MAUD [69]. (b) Représentation schématique en coupe d’un
échantillon et des zones analysées par diffraction.
Les anneaux de diffraction aux différentes profondeurs sont caractérisés à l’aide d’un
détecteur (modèle Freulon4M 2048 x 2048 pixels, taille de pixels 50 x 50 µm2) placé à 305
et 324 mm de distance des échantillons ferritiques (EM10) et austénitiques (AIM1 et 316L)
respectivement. À titre d’exemple, trois images des anneaux de diffraction obtenues à 10 µm
de la surface des trois aciers sont reportées sur la Figure 3.12 après 5000 h d’exposition à 600
°C.
(a) AIM1 (b) 316L (c) EM10
Figure 3.12 – Images des anneaux de diffraction obtenues à 10 µm de la surface des aciers (a)
AIM1, (b) 316L et (c) EM10 après 5000 h d’exposition à 600 °C.
Les images sont ensuite converties en diffractogrammes (intensités en fonction de l’angle de
diffraction 2θ) à l’aide de la méthode PyFAI [70]. La méthode pyFAI réalise une projection
azimutale des anneaux de Debye-Scherrer après plusieurs corrections : dark-current, flat field,
solid-angle et polarisation à partir des paramètres extraits de la calibration (paramètre de
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maille, longueur d’onde et position du détecteur (Tableaux G.1 et H.1 des Annexes G et H)). Les
diffractogrammes résultants, obtenus tous les 10 µm dans l’épaisseur des échantillons, sont alors
traités par la méthode Rietveld intégrée dans le logiciel MAUD [69]. Le traitement permet, pour
chaque image (diffractogramme), de quantifier la nature et la fraction volumique des carbures
ayant précipité dans l’épaisseur des échantillons.
3.5.11 Description de la méthode Rietveld
Les diffractogrammes obtenus sur la ligne ID11 sont exploités en utilisant le logiciel MAUD
[69] dont l’utilisation m’a été enseignée par Daniel Chateigner. MAUD est un logiciel qui permet
de traiter les analyses de diffraction (DRX, Synchrotron, Neutron, TOF et électrons) à l’aide
de la méthode Rietveld dans le but de caractériser par exemple : la nature des phases, la
microstructure, la texture. MAUD fonctionne à partir des images 2D (images plates, CCD)
mais également à partir des diffractogrammes. Dans cette thèse, la méthode Rietveld intégrée
dans le logiciel MAUD est utilisée pour déterminer de façon précise les fractions volumiques de
carbures dans l’épaisseur des échantillons. Le principe de la méthode Rietveld est décrit par
J.M. Joubert [71]. Cette méthode permet de simuler des diffractogrammes en tenant compte de
nombreux paramètres tels que le bruit de fond, la forme, la position et les intensités des raies de
diffraction mesurées. La détermination de tous les paramètres est réalisée en minimisant l’écart






(Iexp − I théo)]2 (3.2)
• Iexp l’intensité expérimentale ;
• Iexp l’intensité théorique.
Ce travail nécessite une calibration rigoureuse de l’instrument afin de connaître l’influence
des paramètres instrumentaux sur les diffractogrammes expérimentaux. Les paramètres
déterminés lors de la calibration sont les suivants :
— Bruit de fond (P0, P1, P2, P3 et P4) ;
— Paramètres de Caglioti (L0, L1, L2, G0 et G1) ;
— Intensité du faisceau (I) ;
— Texture.
Lors de la campagne d’essai à l’ESRF, ces paramètres sont calculés en minimisant l’écart
entre les diffractogrammes théorique et expérimental d’une poudre de CeO2 étalon (NIST
674b, paramètre de maille a = 0,54115260 nm, taille de cristallites d = 886 Å). Le bruit de
fond est simulé à l’aide d’un polynôme de degré 3. La forme des pics est simulée à l’aide
d’une combinaison linéaire d’une fonction Lorentzienne (3 paramètres) et d’une fonction
Gaussienne (2 paramètres) appelés paramètres de Caglioti. L’ajustement est validé au regard
d’un paramètre d’ajustement Rwp qui doit être inférieur à 0,15 (Equation (3.3)). La valeur
absolue de ce paramètre ne dépend pas des valeurs absolues des intensités mais du bruit de
fond du diffractogramme. Plus les pics sont nombreux plus il est difficile d’obtenir une valeur
faible pour Rwp. Les différents paramètres (sauf le bruit de fond) sont fixés pour l’ensemble
des analyses suivantes lorsque l’ajustement est considéré satisfaisant (valeur du paramètre Rwp
faible). Les ajustements et les valeurs des paramètres sont reportés dans les Annexes G et H.
Rwp =
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À la suite de cette étape de calibration, les diffractogrammes théoriques des échantillons
carburés sont ajustés en fonction de nouveaux paramètres cristallographiques :
— La nature des phases (Fe α ou γ, M23C6 et M7C3) ;
— Les paramètres de maille ;
— Les tailles de cristallites ;
— Les microdéformations ;
— Les fractions volumiques de phases ;
— La texture.
Les deux premiers paramètres ont une influence sur la position des pics. Les tailles
de cristallites et les microdéformations sur la largeur et intensité des pics (légèrement).
Enfin, les deux derniers paramètres, les fractions volumiques et la texture, modifient de
façon considérable l’intensité des pics. Ainsi, comme l’objectif de cette technique est
la détermination précise des fractions volumiques des carbures dans les épaisseurs des
échantillons, une attention particulière est portée sur l’ajustement de l’intensité des pics.
Pour cela un paramètre de texture arbitraire dans le logiciel MAUD est ajouté pour ajuster
les diffractogrammes des échantillons texturés. Le logiciel MAUD permet également d’ajuster
une texture "réelle" à partir des diffractogrammes. Cependant, les analyses au synchrotron
sont réalisées avec une unique orientation des échantillons et avec une taille de faisceau trop
faible par rapport aux tailles de grains des échantillons. C’est pourquoi il n’est pas possible
lors des affinements Rietveld de remonter à la texture des échantillons mesurées par DRX au
laboratoire ICMMO.
3.5.11.1 Présentation de la méthode utilisée pour ajuster les diffractogrammes
L’ajustement des diffractrogrammes obtenus par DRX du rayonnement synchrotron a fait
l’objet d’un travail conséquent. En effet, environ 50 diffractogrammes par nuance d’acier
(AIM1, 316L et EM10), par température (500 et 600 °C) et par durée d’exposition (1000h
et 5000 h) sont ajustés à l’aide du logiciel MAUD. Quelques exemples d’ajustements sont
présentés ici pour l’acier 316L carburé à 600 °C durant 5000 h.
Tout d’abord, pour chaque filiation, il est nécessaire de repérer le premier
diffractogramme qui correspond à la surface de l’échantillon car le faisceau de rayons X
traverse l’échantillon dans l’épaisseur en partant d’un point à l’extérieur de l’échantillon.
Parfois il est difficile de repérer quel diffractogramme correspond à la surface de l’échantillon
car plusieurs diffractogrammes pourraient être exploitables à partir du moment où le faisceau
de rayons X traverse l’échantillon. Par exemple, pour l’acier 316L carburé 5000 h à 600 °C,
sur la Figure 3.13, le diffractogramme n°3 pourrait correspondre à la surface de l’échantillon.
Cependant, les pics sont beaucoup moins intenses et le bruit de fond est très important par
rapport au diffractogramme n°4.
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 à la surface de l'échantillon
Figure 3.13 – Diffractogrammes pourrant correspondre à la surface de l’acier 316L carburé 5000 h à
600 °C.
Dans ce cas, comme un ajustement du diffractogramme n°3 est possible, il est supposé que
ce diffractogramme correspond à la surface de l’échantillon. Ainsi, pour cette acier, à cette
température et cette durée d’exposition, les fractions volumiques mesurées sont valables à plus
ou moins 30 µm dans l’épaisseur de l’échantillon.
Pour l’ensemble des analyses, pour les aciers AIM1 et 316L, les fractions volumiques mesurées
sont valables à plus ou moins 50 µm. Pour l’acier EM10, dû à un réglage moins précis du
parallélisme de l’échantillon avec le faisceau de rayons X, les fractions volumiques mesurées
sont valables à plus ou moins 70 µm.
Ensuite, les diffractogrammes sont ajustés à l’aide des paramètres cités précédemment.
L’ajustement Rietveld est validé quand :
— comme vu précédemment, la valeur du paramètre Rwp est suffisamment faible ;
— tous les pics identifiés sur les diffractogrammes sont simulés ;
— la ligne de base des pics est bien décrite ;
— l’intensité de tous les pics est correctement simulée.
L’ensemble des paramètres cités précedemment, sans l’ajustement de la texture, permet
d’obtenir un ajustement comme sur la Figure 3.14.
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Figure 3.14 – Diffractogramme de l’acier 316L réalisé à 10 µm de la surface de l’échantillon exposé
durant 5000 h à T = 600 °C (noir) superposé au diffractogramme calculé par le logiciel MAUD
(rouge).
D’après la Figure 3.14, l’intensité de certains pics (identifiés par des flèches rouges) n’est
pas correctement décrite. Pour cela un paramètre de texture arbitraire est ajouté dans les
ajustements. Ce paramètre permet d’ajuster les fractions volumiques des phases en corrigeant
l’intensité des pics simulés. Ainsi, dans les traitements Rietveld, une texture arbitraire est
ajoutée et nous a permis d’obtenir des fractions volumiques de carbures valables à plus ou
moins 5 % vol.
Enfin, un dernier travail concerne la détermination de l’épaisseur des zones dans
lesquelles des carbures sont identifiés. En effet, une fois les diffractogrammes indexés avec les
phases correspondantes, nous avons remarqué que le traitement à partir du logiciel MAUD
augmente la valeur de la profondeur de la zone où les carbures M7C3 sont présents. Pour ce
type de carbures, peu de pics sont distinguables des pics des carbures M23C6 et des pics de la
matrice comme représenté sur la Figure 3.15. La faible symétrie de ce carbure engendre une
forêt de pics qui peuvent être confondus avec les pics des autres phases et être confondus dans
le bruit de fond calculé par la méthode Rietveld.
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(a)
(b)
Figure 3.15 – Diffractogrammes de l’acier 316L réalisés à (a) 30 et (b) 40 µm de la surface de
l’échantillon exposé 5000 h à T = 600 °C.
Sur la Figure 3.15a, un seul pic de faible intensité du carbure de type M7C3 est indépendant
des pics des carbures M23C6 ou de la matrice. Sur la Figure 3.15b, ce pic n’est plus visible mais
le logiciel MAUD calcule toujours une fraction volumique de carbures de type M7C3 égale à 5
% vol. et cela sur plusieurs centaines de micromètres après le diffractogramme représenté sur la
Figure 3.15a. Ainsi, pour les ajustements, la phase M7C3 est retirée dès que le pic reporté sur
la Figure 3.15 n’est plus visible. Ce raisonnement est également valable pour les carbures de
type M23C6 qui, aux profondeurs plus importantes, sont difficilement distinguables des pics de
la matrice austénitique. Dans la suite du manuscrit, nous verrons que pour l’acier 316L après
5000 h de carburation à 600 °C, du fait de ce problème, au-delà de 200 µm de profondeur, les
fractions volumiques de carbures calculées à l’aide du logiciel MAUD sont valables à plus ou
moins 20 % vol. Il a donc été choisi de ne pas les exploiter.
Chapitre 4
Étude de la carburation des aciers dans
le sodium à 500, 600 et 650 °C
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Plusieurs techniques de caractérisation sont utilisées pour évaluer le comportement en
carburation des trois aciers étudiés dans la thèse. Dans un premier temps, l’évaluation de
l’activité en carbone imposée à la surface des trois aciers par le bain de sodium est présentée.
Dans un deuxième temps, les états de carburation des trois aciers sont caractérisés par l’analyse
des :
— Prises de masse par unité de surface ;
— Microstructures ;
— Profils de concentration en carbone dans l’épaisseur des échantillons ;
— Natures des carbures dans l’épaisseur des échantillons.
Les résultats amèneront à s’intéresser à l’influence de la nature de l’acier et de la température
sur la vitesse et les mécanismes de diffusion du carbone et sur la formation de carbures dans
les aciers. Pour cela, différents modèles et simulations sont utilisés pour décrire la diffusion et
la formation de carbures dans les aciers.
4.1 Détermination de l’activité en carbone dans le sodium
4.1.1 Activité en carbone théorique imposée par l’acier XC38
L’activité en carbone dans le sodium est imposée par les languettes d’acier au carbone
XC38 (contenant 0,38 % mass. de carbone) insérées dans le réacteur en acier XC38 rempli de
sodium liquide. Ces aciers sont composés de ferrite et de cémentite Fe3C. L’activité en carbone
dans l’acier pour cette composition est calculée en fonction de la température à l’aide du
logiciel de thermodynamique Thermocalc (base de données TCFE8, carbone graphite comme
état de référence du carbone) dans le cas de la formation de cémentite Fe3C. Les valeurs des
activités calculées induites par l’acier XC38 sont reportées dans le Tableau 4.1 en fonction de
la température.
Tableau 4.1 – Activités en carbone en fonction de la température dans l’acier Fe-0,38C calculées à
l’aide du logiciel Thermocalc.
Température 500 °C 600 °C 650 °C
ac Graphite instable : formation Fe3C 3,4 2,0 1,6
D’après le Tableau 4.1, dans le cas de la formation de cémentite, c’est-à-dire, si le graphite
ne se forme pas (ce qui fixerait l’activité à 1 dans l’acier), l’activité en carbone diminue lorsque
la température augmente et la valeur est très supérieure à 1. Ce cas est notamment obtenu lors
du phénomène de "metal dusting" [72].
4.1.2 Mesure de l’activité en carbone dans le sodium
Comme expliqué dans le Chapitre 2 (complété par l’Annexe C), l’activité en carbone
réellement présente dans le sodium peut être mesurée à l’aide de feuillards de nickel et
d’acier 304. Pour cela, des profils de concentration en carbone sont mesurées dans l’épaisseur
des feuillards après chaque durée d’exposition. Ensuite, les concentrations en carbone sont
converties en activités en carbone à l’aide de la loi de K. Natesan et al. [56] pour le nickel et
à l’aide du logiciel Thermocalc pour l’acier 304 (en considérant les phases austénite (FCC),
cémentite, M7C3 et M23C6 avec M = (Fe, Cr, Ni, Mo, Mn)). Les valeurs des concentrations en
carbone mesurées et les activités correspondantes sont reportées en fonction de la température
dans les Tableaux 4.2 et 4.3 pour les feuillards de nickel et d’acier 304 respectivement. Comme
les valeurs des activités en carbone mesurées dans les feuillards de nickel et d’acier 304 sont
sensiblement identiques à 600 °C, seuls des feuillards d’acier 304 sont utilisés par la suite à
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500 et 650 °C car elles permettent d’être plus précises sur les teneurs en carbone mesurées. En
effet, les concentrations en carbone dans l’acier 304 sont de l’ordre de quelques pourcents alors
que dans les feuillards de nickel elles sont de l’ordre du dixième de pourcent.
Tableau 4.2 – Concentrations en carbone (% mass.) mesurées dans les feuillards de Ni et les activités
de carbone correspondantes calculées avec la loi de K. Natesan [56].
Durée (h) C - 600 °C activité - 600 °C
500 0,030 ± 0,001 1,5
1000 0,030 ± 0,001 1,5
Tableau 4.3 – Concentrations en carbone (% mass.) mesurées dans les feuillards d’acier 304 et les
activités de carbone correspondantes calculées avec le logiciel Thermocalc.
Température 500 °C 600 °C 650 °C
Durée (h) / C (% mass.) / aC C aC C aC C aC
200 - - - - 4,9 ± 0,2 1,5
500 3,2 ± 0,2 0,8 4,6 ± 0,2 1,4 - -
1000 3,5 ± 0,2 0,9 4,5 ± 0,2 1,3 - -
3000 4,0 ± 0,2 1,0 4,6 ± 0,2 1,3 - -
5000 4,3 ± 0,2 1,1 4,5 ± 0,2 1,3 - -
D’après les Tableaux 4.2 et 4.3, à 650 °C, dans le feuillard d’acier 304, l’équilibre
thermodynamique semble être atteint car l’activité en carbone dans le feuillard est égale à
celle imposée par l’acier XC38 dans le Tableau 4.1. À cette température, il semblerait que
l’acier soit en équilibre avec la cémentite de l’acier XC38.
À 500 et 600 °C, l’activité en carbone mesurée par les deux feuillards (nickel et 304) dans le
sodium est inférieure à l’activité théoriquement imposée par l’acier XC38 (Tableau 4.1). À 600
°C, la valeur de l’activité évolue peu dans le temps et correspond probablement à une valeur
quasi-stationnaire. À 500 °C, par contre, l’activité est croissante dans le temps. Les écarts
entre les activités mesurées dans les feuillards avec celle imposée théoriquement par l’acier
XC38 sont probablement dus à un régime cinétique mixte constitué de différentes étapes
réactionnelles s’opérant dans le creuset rempli de sodium :
— décarburation de l’acier XC38 ;
— dissolution du carbone de l’acier XC38 dans le sodium ;
— transport du carbone provenant de l’acier XC38 vers les aciers de l’étude à travers le
sodium ;
— transfert du carbone du sodium vers la surface des aciers (réaction d’interface) ;
— diffusion du carbone dans les aciers.
Ce régime cinétique mixte de transfert est présenté en détails dans l’Annexe E.
Ce qu’il faut retenir ici est que l’activité en carbone dans les essais de carburation est
systématiquement supérieure ou égale à 1.
4.2 Caractérisations des états de carburation à 650 °C, 600 °C, et
500 °C
4.2.1 Évolution des prises de masse par unité de surface en fonction du temps
Pour chacun des essais aux différentes températures, l’évolution de la prise de masse par
unité de surface est suivie en fonction de la durée d’exposition.
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À 650 °C, une seule durée de carburation est réalisée, 200 h. Les valeurs de prise de masse par
unité de surface pour les trois aciers sont reportées dans le Tableau 4.4.
Tableau 4.4 – Prises de masse par unité de surface des aciers AIM1, 316L et EM10 après 200 h de
carburation à 650 °C (mg.cm−2).
AIM1 316L EM10
2,06 ± 0,08 2,30 ± 0,09 4,36 ± 0,17
Sur les Figures 4.1 et 4.2 est reportée l’évolution de la prise de masse par unité de surface
en fonction de la durée d’exposition et du carré de la durée d’exposition à 600 et 500 °C. Pour
rappel, dans le Chapitre 3, la comparaison entre la prise de masse évaluée par pesée et la prise
de masse uniquement due au carbone mesurée par analyse LECO a mis en évidence que les
mesures par pesées sont représentatives de l’absorption en carbone à 4 % relatif près.
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Figure 4.1 – (a) Évolution de la prise de masse par unité de surface en fonction de la durée de
carburation à 600 °C et ac > 1 (b) Évolution de la prise de masse par unité de surface en fonction de
la racine carrée de la durée de carburation à 600 °C et ac > 1.
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Figure 4.2 – (a) Évolution de la prise de masse par unité de surface en fonction de la durée de
carburation à 500 °C et ac > 1 (b) Évolution de la prise de masse par unité de surface en fonction de
la racine carrée de la durée de carburation à 500 °C et ac > 1.
À 600 et 650°C, le Tableau 4.4 et la Figure 4.1 indiquent que :
— la quantité de carbone absorbée par l’acier EM10 est deux fois plus importante que celle
absorbée par les aciers AIM1 et 316L ;
— la quantité de carbone absorbée par l’acier 316L est légèrement supérieure à celle absorbée
par l’acier AIM1 ;
— la cinétique d’absorption à 600 °C semble suivre une loi parabolique jusqu’à 1000
h d’exposition. Au-delà, un ralentissement est observé. Une interprétation de ce
ralentissement sera proposée par la suite (influence probable d’une diffusion dans un
solide de dimension finie et non semi-infinie).
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À 500 °C, la Figure 4.2 indique que :
— les prises de masse par unité de surface sont environ cinq fois inférieures à celles mesurées
à 600 °C ;
— les prises de masse sont relativement similaires pour les trois aciers et la cinétique
d’absorption semble suivre une loi parabolique pour les aciers AIM1 et EM10 ;
— pour l’acier 316L, la cinétique d’absorption semble suivre une loi parabolique puis un
ralentissement de la cinétique de carburation est observé entre 1000 et 5000 h d’exposition,
ce qui n’est pas le cas pour les deux autres aciers.
4.2.2 Microstructure des aciers après carburation
La microstructure en coupe des échantillons après carburation est observée à l’aide de
différentes révélations électrochimiques sur les Figures I.1 à I.6 de l’Annexe I. Pour alléger
le manuscrit, les révélations au persulfate d’ammonium et à l’acide oxalique sont choisies pour
caractériser la microstructure. Un seul temps de carburation par température d’exposition est
représenté sur les Figures 4.3 à 4.5 pour chaque acier.
Des cartographies élémentaires sont également réalisées à la microsonde de Castaing avec un
spectromètre à rayons X de type WDS. Pour illustration ici, seules les cartographies du carbone
et du titane des aciers AIM1 et 316L sont présentées à 600 et 500 °C sur les Figures 4.6 et 4.7.
(a) AIM1 (b) 316L
(c) EM10
Figure 4.3 – Microstructure après révélation (persulfate d’ammonium) des aciers (a) AIM1, (b)
316L et (c) EM10 après 200 h de carburation à T = 650 °C et aC > 1.
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(a) AIM1 (b) 316L
(c) EM10
Figure 4.4 – Microstructure après révélation (persulfate d’ammonium) des aciers (a) AIM1, (b)
316L et (c) EM10 après 500 h de carburation à T = 600 °C et aC > 1.
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(a) AIM1 (b) 316L
(c) EM10
Figure 4.5 – Microstructure après révélation des aciers (a) AIM1, (b) 316L et (c) EM10 après 3000
h de carburation à T = 500 °C et aC > 1. Utilisation du persulfate d’ammonium pour les aciers
AIM1 et 316L et de l’acide oxalique pour l’acier EM10.
(a) C (b) Ti
Figure 4.6 – Cartographies élémentaires du carbone et du titane dans l’acier AIM1 après 3000 h de
carburation à T = 600 °C et ac >1.
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(a) C
Figure 4.7 – Cartographie élémentaire du carbone dans l’acier 316L après 3000 h de carburation à
T = 500 °C et ac >1.
À 650 et 600 °C, pour les aciers austénitiques AIM1 et 316L, deux microstructures différentes
sont distinguées après révélation :
— une zone de carburation intragranulaire ;
— une zone de carburation intergranulaire.
Sur les cartographies WDS (Figures 4.6 et 4.7), ces deux zones correspondent à un
enrichissement en carbone. De larges bandes orientées dans le sens de laminage de l’acier
AIM1 sont également observées pour le carbone et le titane. Ces bandes correspondent à
des carbures de titane ([Ti,Mo]C) initialement présents dans l’acier [54]. Pour l’acier EM10
sur les Figures 4.3 à 4.5, il est difficile de distinguer la zone intragranulaire de la zone
intergranulaire. De plus, à 650 °C, l’échantillon est carburé dans toute l’épaisseur ce qui ne
permet pas d’indiquer la partie du métal non carburée. Les profondeurs totales de carburation
(intragranulaire et intergranulaire) augmentent avec le temps et atteignent la moitié de
l’épaisseur des échantillons entre 500 h et 1000 h pour l’EM10 et entre 1000 h et 3000 h pour
les aciers AIM1 et 316L. Ce phénomène pourrait expliquer le ralentissement de la vitesse de
carburation et sa déviation de l’allure parabolique observée sur la Figure 4.1. En effet, une
cinétique parabolique d’absorption du carbone est théoriquement obtenue uniquement dans
le cas d’un échantillon suffisamment épais pour qu’il puisse être considéré comme semi-infini
avec une concentration à cœur qui reste égale à sa valeur initiale. L’hypothèse d’un solide
semi-infini est valide pour les aciers AIM1 et 316L à 600 °C jusqu’à 3000 h d’exposition
car le carbone n’a pas encore atteint le cœur des aciers. Au-delà de 3000 h d’exposition, la
concentration à cœur des échantillons augmente ce qui a pour conséquence de diminuer le
gradient de concentration, et donc le flux de carbone dans l’échantillon. Dans ce cas, l’allure
de la cinétique d’absorption du carbone devrait dévier de l’allure parabolique, phénomène qui
est effectivement observé.
À 500 °C, pour les aciers AIM1 et 316L, la carburation intragranulaire est clairement mise
en évidence par microscopie optique à partir de 3000 h et 1000 h de carburation respectivement
sur la Figure 4.5 et la Figure I.2 de l’Annexe I. Cette carburation est également visible sur les
cartographies WDS à travers un enrichissement en carbone pour l’acier 316L (Figure 4.7). En
dessous de la zone de carburation intragranulaire, une zone de carburation intergranulaire est
clairement visible. En effet, la morphologie des joints de grains révélés suggère la formation de
carbures à partir des joints de grains vers le cœur des grains (Figure 4.5b). Enfin, pour l’acier
EM10, une zone de carburation qui semble être intergranulaire d’après la révélation est observée
dès les premiers temps de carburation (Figure 4.5).
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4.2.3 Microsonde de Castaing : profils de diffusion du carbone
La distribution du carbone dans l’épaisseur des échantillons est mesurée par microsonde
de Castaing pour chaque nuance d’acier après chaque durée d’exposition aux différentes
températures. Les profils sont représentés sur les Figures 4.8 à 4.10 et 4.12 à 4.15 sur lesquels
les épaisseurs intragranulaires mesurées après révélation sont reportées. Pour l’acier EM10,
elles ne sont pas dessinées car une seule zone (intragranulaire et intergranulaire) est observée
sur les micrographies sur la Figure 4.4. Les teneurs en carbone sont exprimées en % at. avec
un écart relatif de 5 %.
4.2.3.1 600 °C
Les profils présentés sur les Figures 4.8 à 4.10 montrent que la profondeur de pénétration
du carbone augmente en fonction de la durée d’exposition pour les trois aciers. Pour l’acier
AIM1, le profil a une allure plus bruitée par la présence de pics témoignant d’enrichissements
visibles par exemple entre 100 et 200 µm après 500 h d’exposition. D’après les cartographies
WDS (Figure 4.6), ces enrichissements correspondent aux carbures de titane initialement
présents dans l’acier. La superposition des profils de concentration en carbone avec les
cartographies WDS du carbone permet de mettre en évidence le passage de la zone de
carburation intragranulaire à la zone de carburation intergranulaire. Le passage d’une zone
à une autre provoque un point d’inflexion sur les profils de concentration en carbone. La
localisation de ce point d’inflexion est relativement en bon accord avec les épaisseurs des zones
intragranulaires de carburation mesurées sur les micrographies (Tableau 4.5).
Tableau 4.5 – Comparaison des épaisseurs de carburation intragranulaires mesurées par révélation
sur les micrographies et par WDS à 600 °C.
Persulfate d’ammonium (µm) WDS (µm)
Durée (h) / Acier AIM1 316L EM10 AIM1 316L EM10
500 72 ± 5 79 ± 7 433 ± 5 80 81 440
1000 105 ± 4 103 ± 4 >500 93 137 >500
3000 171 ± 4 150 ± 17 >500 193 180 >500
5000 235 ± 7 194 ± 7 >500 255 221 >500
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Evolution de l'épaisseur de carburation intragranulaire
Figure 4.8 – Profils de diffusion du carbone dans l’épaisseur de l’acier AIM1 en fonction de la durée
d’exposition à T = 600 °C (épaisseurs intragranulaires mesurées sur les micrographies après
révélation).






















Evolution de l'épaisseur de carburation intragranulaire
Figure 4.9 – Profils de diffusion du carbone dans l’épaisseur de l’acier 316L en fonction de la durée
d’exposition à T = 600 °C (épaisseurs intragranulaires mesurées sur les micrographies après
révélation).
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Figure 4.10 – Profils de diffusion du carbone dans l’épaisseur de l’acier EM10 en fonction de la
durée d’exposition à T = 600 °C.
À 600 °C, les concentrations en carbone mesurées à la surface des aciers (CS) sont
relativement constantes entre 500 et 5000 h d’exposition. Cela suggère que la vitesse de
transfert du carbone aux interfaces métal/sodium est très supérieure à la vitesse de diffusion
du carbone dans les aciers.
Dans le but de déterminer si la surface des aciers est en équilibre avec l’activité en carbone
dans le sodium, les valeurs de CS sont comparées, dans un premier temps, aux concentrations
en carbone mesurées dans les feuillards des mêmes nuances d’acier à la microsonde de
Castaing (Figure 4.11) après 2000 h de carburation à 600 °C. Pour rappel, la carburation de
ces feuillards est réalisée dans le but de se rapprocher de la concentration en carbone qui
correspond à l’activité en carbone imposée par l’acier XC38 dans le sodium (pas de profil de
diffusion grâce à la faible épaisseur des feuillards). Cet essai n’est pas réalisé à 650 °C. Tout
d’abord, sur la Figure 4.11, l’absence de profil de concentration en carbone suggère qu’un
état d’équilibre est atteint dans les feuillards comme cela est souhaité. Ensuite, d’après le
Tableau 4.6, les valeurs mesurées à la surface des aciers "épais" (1 mm d’épaisseur) sont à peu
près égales aux concentrations en carbone mesurées dans les feuillards des mêmes nuances
d’acier. Cette observation signifie bien que la concentration en carbone atteinte à la surface
des échantillons "épais" est en équilibre avec l’activité en carbone imposée dans le bain de
sodium. La concentration mesurée à la surface des aciers est alors notée CstatS .
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Figure 4.11 – Profils de concentration en carbone mesurés dans l’épaisseurs des feuillards d’acier
AIM1, 316L et EM10 après 2000 h de carburation à ac > 1 et T = 600 °C.
Tableau 4.6 – Comparaison des concentrations en carbone mesurées à la surface des aciers avec les
concentrations en carbone mesurées dans les feuillards.
Acier CS = CstatS (% at.) Cfeuillard (% at.)
AIM1 14± 1 14± 1
316L 16± 1 17± 1
EM10 11± 1 10± 1
Dans un deuxième temps, les activités en carbone correspondantes atteintes à la surface
des aciers sont calculées l’aide du logiciel Thermocalc à 600 °C, des valeurs de CstatS et de la
composition des aciers du Tableau 3.1 en considérant les phases austénite (FCC) ou ferrite
(BCC), M7C3, M23C6 et la cémentite (Fe3C). Il est supposé pour la détermination de l’activité
que la cémentite se forme parce que le graphite ne se forme pas comme vu dans la section 4.1
précédemment. Les valeurs de CstatS et les activités en carbone correspondantes sont reportées
dans le Tableau 4.7.
Les activités en carbone du Tableau 4.7 sont identiques à celle mesurée dans le sodium à l’aide
des feuillards de nickel et de l’acier 304 soit 1,5 et 1,3 respectivement d’après les Tableaux 4.2
et 4.3. Cependant, comme c’est le cas pour le feuillard d’acier 304, elles sont inférieures à
l’activité imposée par l’acier XC38 à 600 °C égale à 2 d’après le Tableau 4.1. De plus, les
valeurs ne sont pas identiques pour les trois nuances d’acier. Ainsi, il semblerait que l’activité
à la surface des aciers et dans les feuillards soit imposée par un régime mixte de transfert qui
est présenté dans l’Annexe E.
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Tableau 4.7 – Activités en carbone à la surface des aciers calculées à partir des concentrations en
carbone stationnaires et du logiciel Thermocalc à 600 °C.
Acier CstatS (% at.) CstatS (% mass.) ac
AIM1 14± 1 3,5± 0,2 1,5
316L 16± 1 4,0± 0,2 1,6
EM10 11± 1 2,7± 0,1 1,2
4.2.3.2 650 °C
À 650 °C, les profils de concentration en carbone après 200 h d’exposition sont reportés sur
la Figure 4.12 pour les trois nuances d’acier. Les allures et les observations sont similaires aux
profils obtenus à 600 °C. Une estimation des épaisseurs des zones intragranulaires de carburation
est réalisée à l’aide de la superposition des cartographies WDS du carbone avec les profils
de concentration en carbone. Il est cependant délicat d’obtenir une valeur fine d’après les
cartographies ce qui explique que les valeurs obtenues à l’aide des cartographies WDS sont
légèrement supérieures aux épaisseurs mesurées après révélation électrochimique (Tableau 4.8).
Pour les trois aciers, la concentration en carbone de surface est identique et égale à 14 ± 1 %
at. Les activités en carbone correspondantes atteintes à la surface des aciers sont alors calculées
l’aide du logiciel Thermocalc à 650 °C, des valeurs de CstatS et de la composition des aciers du
Tableau 3.1 en considérant les phases FCC ou BCC, M7C3, M23C6 et la cémentite. De nouveau,
il est supposé pour la détermination de l’activité que la cémentite se forme parce que le graphite
ne se forme pas comme vu dans la section 4.1. Ainsi d’après Thermocalc, les activités calculées
sont de 1,3 ; 0,8 ; et 0,9 pour les aciers AIM1, 316L et EM10 respectivement. Ces valeurs sont
inférieures à l’activité en carbone mesurée dans le sodium par le feuillard de 304 du Tableau 4.3
(1,5) et inférieures à l’activité en carbone imposée par l’acier XC38 dans le sodium égale à 1,6
(Tableau 4.1). Ainsi, à 650 °C, après 200 h d’exposition, la concentration atteinte à la surface
des aciers ne correspond pas à la concentration en carbone quasi-stationnaire en équilibre avec
l’activité imposée par l’acier XC38 dans le sodium. Il est probable qu’il existe une vitesse de
transfert du carbone du sodium vers les aciers faible devant la vitesse de diffusion du carbone
dans les aciers.



















Epaisseur de la zone de carburation intragranulaire
Figure 4.12 – Profils de diffusion du carbone pour les aciers AIM1, 316L et EM10 après 200 h
d’exposition à T = 650 °C et ac > 1.
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Tableau 4.8 – Comparaison des épaisseurs de carburation intragranulaires mesurées par révélation et
par WDS à 650 °C.
Persulfate d’ammonium (µm) Cartographies WDS (µm)
Durée (h) / Acier AIM1 316L EM10 AIM1 316L EM10
200 71 ± 5 79 ± 2 > 500 100 120 > 500
4.2.3.3 500 °C
À 500 °C, les profils sont représentés sur les Figures 4.13 à 4.15. À cette température, pour
les trois aciers, les teneurs en carbone atteintes dans les aciers sont plus faibles qu’à 600 et 650
°C.






















Figure 4.13 – Profils de diffusion du carbone dans l’épaisseur de l’acier AIM1 en fonction du temps
d’exposition à T = 500 °C.
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Figure 4.14 – Profils de diffusion du carbone dans l’épaisseur de l’acier 316L en fonction du temps
d’exposition à T = 500 °C.






















Figure 4.15 – Profils de diffusion du carbone dans l’épaisseur de l’acier EM10 en fonction du temps
d’exposition à T = 500 °C.
De plus, la superposition des micrographies avec les profils de concentration en carbone
obtenus par microsonde sur les Figures 4.16 et 4.17 montre que pour les aciers AIM1 et 316L :
— les distances de diffusion du carbone mesurées à la microsonde sont plus importantes que
celles observées après révélation sur les micrographies ;
— les points d’inflexion sur les profils de concentration en carbone correspondent aux zones
de carburation intragranulaires mesurées sur les micrographies de la Figure 4.5 après
révélation ;
Pour les aciers AIM1 et 316L, les épaisseurs des zones intragranulaires déterminées à l’aide
des profils microsonde et des micrographies sont reportées dans le Tableau 4.9. D’après
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le Tableau 4.9, après 5000 h d’exposition, les zones de carburation intragranulaires sont
relativement peu épaisses (< 50 µm) au regard de l’ensemble du profil de concentration en
carbone obtenu (> 200 µm) et elles sont proches pour les deux aciers.
Pour l’acier EM10, d’après la Figure 4.18, plusieurs points d’inflexion sont visibles sur les
profils de concentration en carbone sur une zone qui semble être intergranulaire uniquement.
Contrairement aux aciers austénitiques, la zone de carburation révélée est en relativement bon
accord avec l’ensemble du profil de concentration en carbone.
Tableau 4.9 – Comparaison des épaisseurs de carburation intragranulaires mesurées par révélation et
par cartographie WDS à 600 °C.
Persulfate d’ammonium (µm) WDS (µm)
Durée (h) / Acier AIM1 316L EM10 AIM1 316L EM10
500 0 0 ND1 0 0 ND
1000 0 16 ± 8 ND 0 20 ND
3000 11 ± 3 23 ± 7 ND 25 24 ND
5000 29 ± 4 26 ± 5 ND 40 34 ND
Figure 4.16 – Superposition du profil de concentration en carbone de l’acier AIM1 avec une coupe
de l’échantillon révélé après 5000 h de carburation à T = 500 °C et aC > 1.
1. Non Déterminé
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Figure 4.17 – Superposition du profil de concentration en carbone de l’acier 316L avec une coupe de
l’échantillon révélé après 5000 h de carburation à T = 500 °C et aC > 1.
Figure 4.18 – Superposition du profil de concentration en carbone de l’acier EM10 avec une coupe
de l’échantillon révélé après 5000 h de carburation à T = 500 °C et aC > 1.
Pour les aciers AIM1 et 316L, la deuxième zone carburée non révélée sur les micrographies
est également mise en évidence sur la Figure 4.19, où les profils de concentration en carbone
après 5000 h d’exposition sont superposés à celui de l’acier EM10. Pour les aciers AIM1 et
316L, l’allure du profil de carbone dans cette zone est similaire à celle de l’acier EM10 où les
révélations suggéraient la diffusion du carbone via les joints de grains de l’acier. Par conséquent,
il est probable que des court-circuits de diffusion similaires soient à l’origine de l’allure des profils
de concentration en carbone pour les acier AIM1 et 316L dans cette zone.
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Zone de carburation intragranulaire










Zone de carburation non révélée
sur les micrographies
pour les aciers AIM1 et 316L
Figure 4.19 – Superposition du profil de concentration en carbone des aciers AIM1, 316L et EM10
après 5000 h de carburation à T = 500 °C et aC > 1.
Enfin, les concentrations en carbone mesurées à la surface des aciers (CS(t)), contrairement
à 600 et 650 °C, augmentent en fonction du temps pour les trois aciers. Ce phénomène indique
que la surface de chacun des aciers n’a pas atteint un état stationnaire et qu’il existe, à 500
°C, une vitesse de transfert du carbone du sodium vers l’acier du même ordre de grandeur que
la vitesse de diffusion du carbone dans l’acier. À cette température, les vitesses de réaction
d’interface et de diffusion du carbone dans l’acier sont donc à considérer dans l’étude de la
cinétique d’absorption du carbone. La vitesse de réaction interfaciale sera déterminée dans la
partie modélisation de la carburation (section 4.3).
D’après ce régime mixte, composé d’une réaction interfaciale et d’une diffusion du carbone dans
l’acier, la concentration en carbone à la surface des aciers CS, augmente en fonction du temps
jusqu’à atteindre une concentration en carbone stationnaire, CstatS , imposée par l’activité en
carbone dans le sodium.




















Figure 4.20 – Profils de concentration en carbone mesurés dans l’épaisseurs des feuillards d’aciers
AIM1, 316L et EM10 après 5000 h de carburation à ac > 1 et T = 500 °C
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La valeur de CstatS est déterminée par la mesure de CS sur les profils de concentration en
carbone des feuillards d’acier des mêmes nuances de la Figure 4.20. D’après la Figure 4.20, on
constate que :
— pour les trois aciers, la concentration en carbone à la surface du feuillard est supérieure
ou égale à la concentration en carbone de surface mesurée après 5000 h sur les profils par
microsonde dans les trois échantillons d’acier "épais" (Figure 4.19) ;
— pour l’acier 316L un profil de concentration en carbone est toujours visible dans l’épaisseur
du feuillard suggérant que l’équilibre avec l’activité en carbone imposée dans le sodium
n’est probablement pas encore atteint après 5000 h.
La première observation signifie qu’à la surface des aciers d’épaisseur 1 mm, la concentration
en carbone de surface a atteint une concentration en carbone proche de celle à l’état
quasi-stationnaire avec l’activité en carbone dans le sodium. Ainsi à 500 °C, pour les trois
aciers, les concentrations en carbone à l’état stationnaire choisies sont celles qui sont mesurées
à la surface des feuillards d’acier de la Figure 4.20. Les valeurs sont reportées dans le
Tableau 4.10.
Tableau 4.10 – Concentrations en carbone mesurées à la surface des feuillards.
Acier Cfeuillard = CSstat (% at.)
AIM1 9 ±1
316L > 17 ±1
EM10 8 ±1
Comme à 600 et 650 °C, les activités correspondantes aux concentrations atteintes à la
surface des feuillards sont calculées à l’aide du logiciel Thermocalc. Deux cas peuvent être
considérés :
— Déclaration des phases : austénitique (FCC) ou ferritique (BCC), M7C3, M23C6 et
cémentite qui correspond au cas où la cémentite se forme comme vu dans le Chapitre 3 ;
— Déclaration des phases : FCC ou BCC, M7C3, M23C6 et sans cémentite.
À 500 °C, le deuxième cas est considéré car, comme nous le verrons plus tard, les caractérisations
ne mettent pas en évidence la présence de cémentite à 500 °C. D’après le Tableau 4.11, les
valeurs des activités en carbone mesurées dans les feuillards sont très inférieures à 3,4 (activité
en carbone imposée par l’acier XC38 à 500 °C. Ainsi, il est probable que la cinétique de transfert
du carbone de l’acier XC38 vers les aciers de l’étude, déjà observée à 600 et 650 °C et décrite
dans l’Annexe E, ait une influence plus importante à 500 °C, le phénomène étant généralement
accentué à basse température.
Tableau 4.11 – Concentrations en carbone mesurées dans les feuillards d’aciers après 5000 h
d’exposition à 500 °C et les activités en carbone correspondantes calculées avec le logiciel
Thermocalc.
Acier CSstat (% at.) ac
AIM1 9 ±1 0,7
316L 17 ±1 2,3
EM10 8 ±1 1,5
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4.2.4 DRX et MET : Nature, morphologie et fractions volumiques des carbures
4.2.4.1 Nature et morphologie des carbures
La diffraction des rayons X du rayonnement synchrotron (DRX) couplée à la méthode
Rietvield et à la Microscopie Électronique en Transmission (MET) sont utilisées pour
déterminer la nature, la morphologie et les fractions volumiques des carbures dans l’épaisseur
des échantillons. L’analyse d’images après révélation des carbures a également été utilisée
afin de déterminer les fractions volumiques des carbures dans l’épaisseur des échantillons.
Cependant, cette étude n’a pas été concluante du fait de la difficulté à trouver une révélation
adéquate pour mettre en évidence l’ensemble des carbures ayant précipité dans l’épaisseur des
échantillons. Ces résultats sont néamoins présentés dans l’Annexe J.
Les caractérisations sont réalisées pour trois aciers, à deux températures et deux durées
d’exposition (600 et 500 °C après 1000 h et 5000 h d’exposition). Comme décrit dans
le Chapitre 3, la DRX du rayonnement synchrotron est utilisée afin d’obtenir des
diffractogrammes tous les 10 µm dans l’épaisseur des échantillons.
Pour les analyses au MET, seules trois lames minces de l’acier AIM1 sont analysées :
— la première lame est prélevée à 40 µm de la surface (zone intragranulaire) de l’échantillon
carburé 5000 h à 600 °C ;
— la deuxième lame est prélevée à 50 µm de la surface (zone intragranulaire) de l’échantillon
carburé 1000 h à 600 °C ;
— la troisième lame est prélevée 10 µm de la surface (zone intragranulaire) de l’échantillon
carburé 5000 h à 500 °C.
Dans cette partie, une description globale des résultats obtenus par diffraction du
rayonnement synchrotron et par analyse au MET est présentée. Les résultats expérimentaux
des analyses Rietveld des diffractogrammes sont décrits en détail dans la section 4.2.4.2.
4.2.4.1.1 600 °C Meriem
À 600 °C, deux diffractogrammes obtenus à deux profondeurs différentes de la
surface des aciers sont comparés aux diffractogrammes des échantillons avant leur carburation.
Les zones d’analyse correspondantes aux diffractogrammes présentés ici sont reportées sur la
Figure 4.21. Différentes profondeurs sont choisies en fonction de la nature de l’acier afin de
représenter des diffractogrammes où les intensités et le nombre de pics sont suffisants.
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(a) AIM1 (b) 316L (c) EM10
Figure 4.21 – Représentation des zones d’analyse par DRX-synchrotron sur les micrographies après
révélation des échantillons après 5000 h de carburation à 600 °C.
D’après les diffractogrammes sur les Figures 4.22 à 4.24, il faut retenir que :
— pour les trois aciers, deux carbures sont identifiés : M7C3 et M23C6 ;
— pour les aciers AIM1 et 316L, des carbures M23C6 sont identifiés dans les zones de
carburation intragranulaires et intergranulaires ;
— pour l’acier EM10, des carbures M7C3 et M23C6 puis uniquement M23C6 sont identifiés
dans toute la zone de carburation révélée ;
— pour les trois aciers, les proportions des carbures évoluent dans la profondeur des
échantillons.
Par exemple pour l’acier AIM1 sur la Figure 4.22, à 70 µm de la surface de l’échantillon, des
carbures M7C3 et M23C6 sont observés tandis qu’à 240 µm, seuls des carbures de type M23C6
sont identifiés.
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Figure 4.22 – Diffractogrammes normalisés à 70 et 240 µm de la surface de l’acier AIM1 carburé
5000 h à 600 °C et aC > 1 superposé au diffractogramme de l’acier non carburé.
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Figure 4.23 – Diffractogrammes normalisés à 10 et 240 µm de la surface de l’acier 316L carburé
5000 h à 600 °C et aC > 1 superposé au diffractogramme de l’acier non carburé
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Figure 4.24 – Diffractogrammes normalisés à 130 et 340 µm de la surface de l’acier EM10 carburé
5000 h à 600 °C et aC > 1 superposé au diffractogramme de l’acier non carburé.
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Pour les analyses au MET à 600 °C, les zones de prélèvement des lames dans l’acier
AIM1 sont reportées sur les Figures 4.25 et 4.26 et correspondent à la zone de carburation
intragranulaire.
Figure 4.25 – Image électronique de la zone de prélèvement de la lame MET de l’acier AIM1
carburé 5000 h à 600 °C et aC > 1. Image après révélation électrochimique de la zone carburée.
Figure 4.26 – Image électronique de la zone de prélèvement de la lame MET de l’acier AIM1
carburé 1000 h à 600 °C et aC > 1. Image sans révélation électrochimique de la zone carburée.
L’analyse de la première lame MET de l’échantillon AIM1 carburé 5000 h à 600 °C sur la
Figure 4.27 met en évidence une carburation importante dans les grains et les joints de grains
de l’acier en accord avec le traitement Rietveld des diffractogrammes. L’analyse des clichés
de diffraction (axe de zone [1,1,1]) de certains carbures au niveau d’un joint de grains sur la
Figure 4.28 ne permet pas l’identification claire de carbures de type M7C3 mais elle confirme
la présence de carbures de type M23C6 de paramètres de maille a = b = c = 10,53 ± 0,5 Å
(Tableau 4.12). Ce paramètre de maille est légèrement inférieur au paramètre de maille d’un
carbure Cr23C6 (10,65 Å) reporté dans la littérature [73].
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Figure 4.27 – Superposition de trois micrographies x8k en champ clair dans un grain et un joint de
grains de l’acier AIM1 à 40 µm de la surface carburé 5000 h à ac > 1 et T = 600 °C.
(a) Micrographie en champ clair x
15k
(b) Cliché de diffraction du carbure
Figure 4.28 – Micrographie en champ clair et cliché de diffraction d’un carbure situé dans un joint
de grains de l’acier AIM1 à 40 µm de la surface carburé 5000 h à ac > 1 et T = 600 °C.
Tableau 4.12 – Distances interplanaires mesurées et paramètre de maille correspondant du carbure







d(0,−2,2) 3,68± 0,18 10,41± 0,5
d(−2,0,2) 3,66± 0,18 10,35± 0,5
d(−2,2,0) 3,58± 0,18 10,12± 0,5
d(−2,−2,4) 2,15± 0,10 10,53± 0,5
d(−2,4,−2) 2,11± 0,10 10,34± 0,5
d(−4,2,2) 2,07± 0,10 10,14± 0,5
L’analyse de la deuxième lame MET de l’échantillon AIM1 carburé 1000 h à 600 °C permet de
caractériser la morphologie des carbures. En effet, l’imagerie est réalisée à la fois en champ clair
sur la Figure 4.29a et en champ sombre annulaire grand angle (HAADF) sur la Figure 4.29b.
Sur la Figure 4.29a est également représentée la filiation élémentaire réalisée par spectroscopie
à rayons X.
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(a) Micrographie en champ clair (b) Micrographie en champ sombre annulaire
grand angle (HAADF)
Figure 4.29 – Micrographies (a) en champ clair et (b) en champ sombre annulaire grand angle
(HAADF) à 50 µm de la surface de l’acier AIM1 carburé 1000 h à ac > 1 et T = 600 °C.
Les images de la Figure 4.29 mettent en évidence une densité importante de carbures dans
les grains et les joints de grains de l’acier en accord avec les observations de la première lame sur
la Figure 4.28. De plus, les deux modes d’imagerie mettent en évidence différentes morphologies
de carbures :
— des gros carbures (200 à 400 nm de diamètre) présents dans les joints de grains de l’acier ;
— des carbures de taille intermédiaire (≈ 100 nm) sous forme de plaquettes ou de globules
dans les grains ;
— une très forte densité de petits carbures de 30 nm de diamètre dans les grains.
La forte densité de carbures de petites tailles pourrait expliquer le fait qu’il n’ait pas été
possible de mesurer précisément de façon quantitative les fractions volumiques de carbures par
analyse d’images car ces carbures ne sont pas visibles sur les images MEB. Cette observation
justifierait alors l’écart mesuré entre les profils de concentration en carbone calculés à partir
des fractions volumiques de carbures et les profils mesurés expérimentalement par microsonde
(résultats présentés dans l’Annexe J).
Enfin, d’après la Figure 4.30, lorsque l’on traverse un carbure, un enrichissement en chrome
est observé et du chrome est encore présent dans la matrice adjacente aux carbures.
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Figure 4.30 – Filiation élémentaire réalisée par spectroscopie à rayons X à dispersion d’énergie des
carbures de la Figure 4.29a.
4.2.4.1.2 500 °C Meriem
À 500 °C, le traitement des diffractogrammes n’est effectué que pour les aciers
AIM1 et 316L. En effet, les résultats de l’acier EM10 ne sont pas exploitables du fait d’un
problème d’alignement du faisceau lors des analyses par DRX du rayonnement synchrotron.
Les zones d’analyse correspondantes sont reportées sur la Figure 4.31 et les diffractogrammes
sont reportés sur les Figures 4.32 et 4.33.
(a) AIM1 (b) 316L
Figure 4.31 – Représentation des zones d’analyse sur les micrographies après révélation des
échantillons après 5000 h de carburation à 500 °C.
D’après les diffractogrammes sur les Figures 4.32 et 4.33, il faut retenir pour les deux aciers
que :
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— des carbures sont identifiés dans les zones de carburation intragranulaires ;
— un seule nature de carbure est identifié : M23C6 ;
— les proportions des carbures M23C6 évoluent dans la profondeur des échantillons ;
— aucun carbure n’est détecté dans la zone de carburation située juste en dessous de la
zone de carburation intragranulaire malgré la présence d’une quantité non négligeable de
carbone (de 1 à 3 % at. de carbone d’après les profils de concentration en carbone mesurés
dans cette zone à la microsonde de Castaing (Figures 4.13 et 4.14)).
Par exemple pour l’acier AIM1 sur la Figure 4.32, à 30 µm de la surface de l’acier, des carbures
M23C6 sont identifiés tandis qu’à 110 µm de la surface de l’acier seuls les pics de la matrice
sont obtenus.



































Figure 4.32 – Diffractogrammes normalisés à 30 et 110 µm de la surface de l’acier AIM1 carburé
5000 h à 500 °C et aC > 1 superposé au diffractogramme de l’acier non carburé.
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Figure 4.33 – Diffractogrammes normalisés à 30 et 110 µm de la surface de l’acier 316L carburé
5000 h à 500 °C et aC > 1 superposé au diffractogramme de l’acier non carburé.
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À 500 °C, l’analyse de la lame MET de l’échantillon AIM1 carburé 5000 h à 500 °C permet de
caractériser la densité et la morphologie des carbures dans la zone de carburation intragranulaire
de l’acier (Figure 4.34).
Figure 4.34 – Image électronique de la zone de prélèvement de la lame MET de l’acier AIM1
carburé 5000 h à 500 °C et aC > 1. Image après révélation électrochimique de la zone carburée
L’imagerie est réalisée à la fois en champ clair sur la Figure 4.35a et en champ sombre
annulaire grand angle (HAADF) sur la Figure 4.35b.
(a) Micrographie en champ clair
(b) Micrographie en champ sombre annulaire grand angle (HAADF)
Figure 4.35 – Micrographies (a) en champ clair et (b) en champ sombre annulaire grand angle
(HAADF) à 10 µm de la surface de l’acier AIM1 carburé 5000 h à ac > 1 et T = 500 °C.
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Les images de la Figure 4.35 mettent en évidence une densité importante de carbures dans
les grains et les joints de grains ou macles de l’acier. D’après la Figure 4.35 :
— la densité de carbures observée à 500 °C est plus faible que celle observée sur la lame
prélevée sur l’échantillon carburé à 600 °C ;
— les plus gros carbures de 30 nm de diamètre précipitent dans les macles. Ces carbures
correspondent aux carbures les plus petits observés sur les lames à 600 °C ;
— de très petits précipités sous forme de plaquettes de diamètre inférieur à 10 nm sont
observés dans les grains de l’acier. Leur taille est inférieure à celle mesurée pour les carbures
formés à 600 °C. Ces petits précipités sont riches en carbone et en chrome (Figure 4.36)
et semblent tous être orientés dans la même direction. Il est supposé que ces précipités
soient des carbures.




























Figure 4.36 – Filiation élémentaire réalisée par spectroscopie à rayons X à dispersion d’énergie des
carbures de la Figure 4.35b.
4.2.4.2 Caractérisation quantifiée de la zone carburée par diffraction des rayons X du
rayonnement synchrotron
4.2.4.2.1 600 °C Meriem
À 600 °C, pour les trois aciers après 1000 h et 5000 h de carburation, le
traitement Rietveld des diffractogrammes tous les 10 µm permet de tracer l’évolution de
la nature et des fractions volumiques des carbures dans l’épaisseur des échantillons. Les
fractions volumiques des carbures sont reportées sur les Figures 4.37a, 4.38a et 4.39a. Afin
d’évaluer la validité de la quantification des carbures par la méthode Rietveld, des profils
calculés de concentration en carbone résultants des fractions volumiques des carbures sont
tracés et superposés aux profils de concentration en carbone de la microsonde sur les
Figures 4.37b, 4.38b et 4.39b. Pour cela, les fractions volumiques des carbures sont converties
en pourcentage total de carbone en négligeant la quantité de carbone en solution dans la
matrice austénitique ou ferritique. En effet, au maximum 0,5 et 0,01 % at. de carbone sont
en solution dans l’austénite et la ferrite respectivement d’après les calculs réalisés à l’aide
du logiciel Thermocalc à 600 °C dans les aciers AIM1, 316L et EM10 (phases FCC ou
BCC, M23C6, M7C3 et cémentite) et en considérant des concentrations en carbone égales à
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CstatS du Tableau 4.6 soit 14, 16 et 11 % at. pour les aciers AIM1, 316L et EM10 respectivement.
Premièrement, d’après les Figures 4.37b, 4.38b et 4.39b, un relativement bon accord est
obtenu entre :
— les concentrations en carbone calculées et les concentrations en carbone mesurées par
microsonde de Castaing ;
— les épaisseurs de précipitation calculées et les épaisseurs mesurées expérimentalement
(Tableau 4.13).
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Limitations des zones de carburation intragranulaires
(b)
Figure 4.37 – (a) Évolution de la nature et des fractions volumiques des carbures dans la
profondeur de l’acier AIM1 après 1000 h et 5000 h de carburation à T = 600 °C (b) Superposition
des profils de concentration en carbone avec les profils de concentration en carbone calculés à partir
des fractions volumiques de carbures (synchrotron).
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Limitations des zones de carburation intragranulaires
(b)
Figure 4.38 – (a) Évolution de la nature et des fractions volumiques des carbures dans la
profondeur de l’acier 316L après 1000 h et 5000 h de carburation à T = 600 °C (b) Superposition des
profils de concentration en carbone avec les profils de concentration en carbone calculés à partir des
fractions volumiques de carbures (synchrotron).
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Figure 4.39 – (a) Évolution de la nature et des fractions volumiques des carbures dans la
profondeur de l’acier EM10 après 1000 h et 5000 h de carburation à T = 600 °C (b) Superposition
des profils de concentration en carbone avec les profils de concentration en carbone calculés à partir
des fractions volumiques de carbures (synchrotron).
Cependant, de légers écarts sont observés à mesure que l’on pénètre dans les échantillons : la
concentration en carbone calculée à partir des fractions volumiques de carbures est légèrement
supérieure à la concentration en carbone mesurée par microsonde. Comme vu dans le Chapitre 3,
ces écarts s’expliquent par le fait que la qualité et la précision de l’ajustement Rietveld diminuent
à mesure que l’on pénètre dans les échantillons car sur les diffractogrammes, le nombre et
l’intensité des pics des carbures sont plus faibles. Ce problème est d’autant plus important
pour l’acier 316L. En effet, le traitement des diffractogrammes après 5000 h de carburation
ne permet pas d’obtenir des fractions volumiques précises de carbures au-délà de 300 µm de
profondeur : une importante dispersion de fractions volumiques est mesurée car les intensités
des pics de M23C6 sont trop faibles et les pics sont superposés avec les pics de la matrice.
Ainsi, pour l’acier 316L, sur les Figures 4.38a et 4.38b, au-delà de 300 µm de profondeur, il est
choisi de ne pas reporter les valeurs des fractions volumiques. Pour les aciers AIM1 et EM10,
sur les Figures 4.37a et 4.39a, au-delà de 250, 300 µm de profondeur, les valeurs des fractions
volumiques sont valables à plus ou moins 10 % vol.
Malgré ces légers écarts, le relativement bon accord entre les profils de concentration
en carbone calculés et expérimentaux et les épaisseurs de carburation permet de valider la
méthode élaborée dans le Chapitre 3 pour ajuster les diffractogrammes et de confirmer qu’à
600 °C, très peu de carbone est présent en solution dans la matrice (la plupart du carbone est
piégé dans les précipités).
Tableau 4.13 – Comparaison des épaisseurs de carburation totales (intragranulaire + intergranulaire)
mesurées par DRX et Microsonde de Castaing.
Synchrotron (µm) Microsonde (µm)
Acier/ Durée (h) 1000 5000 1000 5000
AIM1 300 >500 250 >500
316L 200 >500 225 >500
EM10 500 >500 >500 >500
Deuxièmement, à 600 °C, pour les trois aciers, une importante précipitation est observée.
Sur les Figures 4.37a, 4.38a et 4.39a, les fractions volumiques totales de carbures (M23C6 +
M7C3) mesurées à la surface des aciers sont de 80, 50 et 40 % pour les aciers 316L, AIM1
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et EM10 respectivement. De plus, trois zones peuvent être identifées dont les épaisseurs sont
reportées dans le Tableau 4.14 :
— zone 1 : présence de carbures M7C3 et M23C6 dont les fractions volumiques sont
quasi-constantes ;
— zone 2 : présence de carbures M7C3 et M23C6 où la fraction volumique de M23C6 croît
jusqu’à atteindre une valeur maximale et la fraction volumique de M7C3 décroît ;
— zone 3 : présence de carbures M23C6 dont la fraction volumique décroît.
La comparaison des trois zones avec la révélation Murakami des aciers reportée dans l’Annexe I
suggère que la révélation de Murakami ne révèlerait que des carbures de type M7C3 dans la
zone de carburation intragranulaire sans révéler les carbures de type M23C6 qui seraient eux
préférentiellement révélés dans les joints de grains des aciers.
Tableau 4.14 – Épaisseurs des trois zones d’existence des carbures en fonction de la durée
d’exposition.
zone 1 (µm) zone 2 (µm) zone 3 (µm)
Acier/Durée 1000 h 5000 h 1000 h 5000 h 1000 h 5000 h
AIM1 60 110 50 140 150 250
316L 30 30 20 20 180 450
EM10 150 180 70 70 250 220
D’après le Tableau 4.14, dans la zone 1 de coexistence des deux carbures, pour l’acier 316L,
moins de 20 % de M7C3 et entre 50 et 60 % de M23C6 sont mesurés. De plus, cette zone
s’étend sur seulement 30 µm et n’évolue pas ou peu entre 1000 et 5000 h. Dans l’acier AIM1,
contrairement à l’acier 316L, les épaisseurs mesurées sont plus importantes et augmentent au
cours du temps (de 60 à 120 µm entre 1000 h et 5000 h d’exposition). Cette zone 1, dans l’acier
AIM1, contient moins de carbures M23C6 (environ 25 %) et plus de M7C3 (entre 20 et 25 %).
Enfin pour l’acier EM10, les épaisseurs de la zone 1 sont encore plus importantes que pour les
aciers 316L et AIM1 (de 150 à 180 µm entre 1000 h et 5000 h d’exposition) et les proportions
des carbures sont légèrement plus faibles que celles mesurées pour l’acier AIM1 (25 % de M23C6
et 15 % de M7C3).
D’après ces observations, il est probable que dans les aciers étudiés, l’équilibre thermodynamique
ne soit pas encore atteint car beaucoup plus de M23C6 sont formés par rapport aux cabures
M7C3 (majoritaires à l’équilibre thermodynamique). Nous verrons, dans la suite de ce manuscrit,
une comparaison des fractions volumiques mesurées expérimentalement par DRX avec les
fractions volumiques de carbures prédites à l’équilibre thermodynamique. Les légères différences
observées entre les aciers suggèrent que :
— les dislocations présentes dans l’acier AIM1 (25 % de déformation) favoriseraient
la germination des carbures. Par conséquent, la conversion des carbures M23C6 en
M7C3 serait initiée plus rapidement par rapport à l’acier 316L hypertrempé : zone de
conversion des carbures initiée sur une plus grande épaisseur ;
— la plus faible concentration en chrome dans l’acier EM10 (9,5 % at.) par rapport aux
aciers austénitiques (15 à 17 % at.) entrainerait une conversion des carbures M23C6 en
carbures M7C3 plus rapide par rapport aux aciers austénitiques.
Enfin, d’après les Figures 4.37a, 4.38a et 4.39a et le Tableau 4.14, dans la zone 2, la fraction
volumique maximale de carbures de type M23C6 atteint 55 % pour l’acier AIM1, 60 % pour
l’acier 316L et 40 % pour l’acier EM10 après 1000 h d’exposition avant leur conversion en
carbures M7C3. Pour les aciers AIM1 et 316L, les fractions volumiques de carbures décroissent
ensuite rapidement dans la zone 3 jusqu’à atteindre une valeur nulle après 1000 h d’exposition.
Pour l’acier EM10, les fractions volumiques de carbures diminuent plus lentement pour
atteindre une valeur proche de 30 % à cœur.
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4.2.4.2.2 500 °C Meriem
À 500 °C, pour les acier AIM1 et 316L après 1000 h et 5000 h de carburation, le
traitement Rietveld des diffractogrammes tous les 10 µm permet de tracer l’évolution de la
nature et des fractions volumiques des carbures dans l’épaisseur des échantillons. Les fractions
volumiques des carbures sont reportées sur les Figures 4.40a et 4.41a. Afin d’évaluer la validité
de la quantification des carbures par la méthode Rietveld, des profils calculés de concentration
en carbone à partir des fractions volumiques des carbures sont tracés et superposés aux profils
de concentration en carbone de la microsonde sur les Figures 4.40b et 4.41b. Pour cela, comme
à 600 °C, les fractions volumiques des carbures sont converties en pourcentage total de carbone
en négligeant la quantité de carbone en solution dans la matrice austénitique. En effet, au
maximum 0,05 et 0,5 % at. de carbone sont en solution dans les aciers AIM1 et 316L d’après
les calculs réalisés à l’aide du logiciel Thermocalc à 500 °C. Les calculs sont effectués en
considérant les phases FCC, M23C6 et M7C3 et à partir de concentrations en carbone totales
égales à 8 % at. et 16,5 % at. mesurées à la surface des aciers AIM1 et 316L respectivement. Il
est important de noter que, pour cette température, les ajustements Rietveld sont de moins
bonne qualité (peu de pics de carbures et faible intensité sur les diffractogrammes) ce qui rend
les valeurs des fractions volumiques calculées discutables.
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Limitations des zones de carburation intragranulaires
(b)
Figure 4.40 – (a) Évolution de la nature et des fractions volumiques des carbures dans la
profondeur de l’acier AIM1 après 1000 h et 5000 h de carburation à T = 500 °C (b) Superposition
des profils de concentration en carbone avec les profils de concentration en carbone calculés à partir
des fractions volumiques de carbures (synchrotron).
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Limitations des zones de carburation intragranulaires
(b)
Figure 4.41 – (a) Évolution de la nature et des fractions volumiques des carbures dans la
profondeur de l’acier 316L après 1000 h et 5000 h de carburation à T = 500 °C (b) Superposition des
profils de concentration en carbone avec les profils de concentration en carbone calculés à partir des
fractions volumiques de carbures (synchrotron).
D’après les Figures 4.40b et 4.41b :
— des légers écarts entre les concentrations en carbone calculées et celles mesurées par
microsonde sont observés dans la partie intragranulaire ;
— seuls des carbures M23C6 sont identifiés dans la zone de carburation intragranulaire ;
— les épaisseurs de précipitation sont très inférieures aux épaisseurs de carburation mesurées
par microsonde de Castaing ;
Premièrement, dans la partie intragranulaire, malgré les légers écarts, les profils de
concentration en carbone calculés à partir des fractions volumiques de carbures sont en
relativement bon accord avec les profils de concentration en carbone expérimentaux obtenus
par microsonde. Ce résultat permet de valider, dans cette zone, la méthode présentée dans le
Chapitre 3 pour ajuster les diffractogrammes.
Deuxièmement, dans la partie intragranulaire, l’absence de carbures M7C3 suggère que
l’équilibre thermodynamique de précipitation n’est pas encore atteint dans les aciers. En effet,
pour les aciers AIM1 et 316L à 500 °C, d’après les Figures 4.42 et 4.43, entre 20 et 40 % de
carbures M7C3 devraient se former à la surface des aciers à l’équilibre thermodynamique de
précipitation.
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Figure 4.42 – Évolution de la nature et fraction volumiques des carbures en fonction de la
concentration en carbone totale dans l’acier AIM1 à 500 °C calculée à l’aide du logiciel Thermocalc.





























Figure 4.43 – Évolution de la nature et fraction volumiques des carbures en fonction de la
concentration en carbone totale dans l’acier 316L à 500 °C calculée à l’aide du logiciel Thermocalc.
Troisièmement, l’écart important entre les épaisseurs de précipitation et les épaisseurs de
carburation mesurées par microsonde montre la difficulté à mettre en évidence la présence
de carbures dans la zone de carburation non révélée pourtant riche en carbone. D’après la
thermodynamique (Figures 4.42 et 4.43), cette zone devrait contenir environ 20 % de M7C3
et 10 % de M23C6. Deux scénari pourraient expliquer l’absence de détection de carbures dans
cette zone :
— les fractions volumiques de carbures sont en dessous de la limite de détection de l’analyse
par diffraction des rayons X du rayonnement synchrotron ;
— la cinétique de germination à 500 °C est trop lente et les carbures ne sont pas encore
formés après 5000 h d’exposition : tout le carbone est en solution dans la matrice.
La taille et la morphologie des carbures pourraient justifier le premier scénario. En effet,
dans le cas d’une taille et d’une densité de carbures trop faibles, il serait difficile de caractériser
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des carbures par DRX du rayonnement synchrotron du fait des faibles dimensions du faisceau
utilisé. Or, d’après les images au MET, à 10 µm de la surface, une densité importante de
carbures de très faible diamètre (< 10 nm) et de plus grand diamètre (30 nm) est observée.
D’après les profils de concentration en carbone mesurés dans la zone située juste en dessous
de la zone de précipitation, si la précipitation de carbures avait eu lieu, des concentrations
en carbone mesurée égales entre 2 à 3 % at. induiraient la précipitation d’environ 10 % de
carbure M23C6, teneur qui peut être mesurée d’après nos analyses. Ainsi, il est plus probable
que les profils de concentration en carbone mesurés dans cette zone soient expliqués par le
deuxième scenario.
Concernant le deuxième scenario, une quantité importante de carbone serait en sursaturation
dans la matrice. Ce cas a été mis en évidence dans la littérature pour la première fois par
D.B. Lewis et al. [74] lors de l’exposition d’aciers au carbone dans un milieu gazeux à très
forte activité en carbone et à basses températures (T < 500 °C). Dans des études similaires,
d’autres auteurs [75, 76] ont observé que cette sursaturation de la matrice s’accompagnait d’une
augmentation de son paramètre de maille. Ils ont alors élaboré une relation empirique entre le
carbone en solution dans des aciers austénitiques inoxydables (XγC en % at.) et l’évolution du
paramètre de maille de l’acier (aγ en nm) (Equation (4.1)) :
aγ = aγinitial + 0,00104X
γ
C (4.1)
Pour vérifier si, dans la zone située en dessous de la zone intragranulaire, le carbone pouvait
effectivement se trouver essentiellement en solution et donc en sursaturation dans la matrice,
l’évolution du paramètre de maille des aciers AIM1 et 316L est tracée en fonction de la
profondeur sur les Figures 4.44a et 4.45a dans les deux zones de carburation (intragranulaire et
intergranulaire). À partir de l’Equation (4.1), les paramètres de maille mesurés sont convertis
en pourcentage de carbone et superposés aux profils de concentration en carbone obtenus
expérimentalement à la microsonde de Castaing sur les Figures 4.44b et 4.45b. Les paramètres
de mailles initiaux des aciers sont déterminés à partir des diffractogrammes réalisés sur les
échantillons d’acier avant leur carburation. Ils sont égaux à 3,583 ± 0,002 Å et 3,592 ± 0,003
Å pour les aciers AIM1 et 316L respectivement.
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Figure 4.44 – (a) Évolution du paramètre de maille dans la profondeur de l’acier AIM1 après 1000
h et 5000 h de carburation à T = 500 °C (b) Superposition des profils de concentration en carbone
avec les profils de concentration en carbone calculés à partir des paramètres de maille et de
l’Equation (4.1) (synchrotron).
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Figure 4.45 – (a) Évolution du paramètre de maille dans la profondeur de l’acier 316L après 1000 h
et 5000 h de carburation à T = 500 °C (b) Superposition des profils de concentration en carbone
avec les profils de concentration en carbone calculés à partir des paramètres de maille et de
l’Equation (4.1) (synchrotron).
D’après les Figures 4.44a et 4.45a, dans la zone de carburation où aucun carbure n’est
caractérisé par DRX, les paramètres de maille sont supérieurs aux paramètres de maille
initiaux mesurés dans les aciers AIM1 et 316L avant leur carburation. Par ailleurs, le
paramètre de maille diminue à mesure que l’on pénètre dans les échantillons. De plus,
l’évolution du profil de concentration en carbone calculé à partir des paramètres de maille est
quantitativement similaire à celle du profil expérimental. Ainsi, ces résultats sont en accord
avec l’hypothèse qui suggère que, dans cette zone, le carbone est présent en solution solide
dans la matrice austénitique à l’état sursaturé. Dans la zone proche de la surface où l’existence
de carbures a été mise évidence, le fait que le paramètre de maille soit inférieur est cohérent
avec le scénario de diminution de la sursaturation de la solution solide par précipitation.
Enfin, comme nous l’avons montré précédemment, dans cette zone, il est également possible
que l’allure du profil de concentration en carbone soit influencée par la présence de joints de
grains (Figure 4.19).
4.3 Modélisations de la cinétique de carburation
4.3.1 Modélisation simplifiée de la cinétique de carburation
À partir des caractérisations expérimentales, une première approche de la modélisation de la
cinétique de carburation est réalisée. Ce modèle est issu de la littérature [8–11, 21, 22] et il est
présenté dans le Chapitre 2. Pour rappel, ce modèle considère que la cinétique de carburation
est contrôlée simplement par la diffusion sans tenir compte de l’effet de la précipitation des
carbures. Dès lors, la méthode consiste en l’ajustement d’un coefficient de diffusion du carbone
apparent,Dapp. Ils sont calculés à partir de profils de concentration en carbone totale (matrice +
précipités) mesurés à l’aide de la microsonde de Castaing et d’une loi de Fick classique prenant
pour hypothèse la diffusion dans un solide semi-infini de vitesse de transfert interfaciale très
grande par rapport à la diffusion du carbone dans le métal (concentration en carbone de surface
CS constante au cours du temps).
Le coefficient de diffusion Dapp ajusté doit être considéré comme un paramètre permettant de
décrire la vitesse de progression du carbone dans les aciers d’étude. Il est fonction de la diffusion
du carbone dans l’acier et de son ralentissement par la précipitation de carbures.
Il est important de souligner que le coefficient Dapp dépend fortement de la composition de
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l’acier, notamment de la composition en chrome qui est l’élément carburigène principal et de
la concentration en carbone totale dans l’acier. Ainsi, il permet uniquement d’évaluer pour
un acier donné la progression du carbone et peut être utilisé uniquement dans un objectif de
comparaison de résistance à la pénétration du carbone pour différents aciers. Comme vu dans
le Chapitre 2, la méthode d’ajustement des profils de concentration en carbone est rarement
précisée dans la littérature [8–11, 21]. Seuls J. Dickson et al. [22] ont détaillé leur méthode. Ils
ont fait le choix d’ajuster deux coefficients de diffusion apparents du carbone qui ont permis
d’encadrer les coefficients Dapp de la littérature :
— un coefficient de diffusion apparent minimal qui décrit la vitesse de pénétration du carbone
proche de la surface. C’est une zone qui correspond à la carburation intragranulaire ;
— un coefficient de diffusion apparent maximal qui décrit la vitesse de pénétration du carbone
plus en profondeur. Cette zone correspond à la carburation intergranulaire.
Nous verrons dans la suite de ce manuscrit qu’il est choisi d’appliquer une méthode similaire
à celle utilisée par J. Dickson et al. [22] afin de pouvoir comparer les coefficients de diffusion
Dapp. Pour cela, deux coefficients de diffusion apparents du carbone sont déterminés en fonction
de la température : Dminapp et Dmaxapp . Les deux méthodes utilisées pour déterminer ces coefficients
sont détaillées ci-après en fonction de la température de l’essai.
4.3.1.1 600 et 650 °C
4.3.1.1.1 Détermination du coefficient Dminapp Meriem
À 600 °C et 650 °C, d’après les profils de concentration en carbone mesurés
expérimentalement, la carburation a lieu dans un solide fini et la concentration en carbone de
surface est supposée constante au cours du temps et égale à CstatS . Dans ces conditions d’après
le livre de J. Crank [27], l’évolution de la concentration C(x,t) à la profondeur x et au temps t










app (2n+ 1)2pi2t/4l2) cos(
(2n+ 1)xpi
2l ) (4.2)
• C(x,t) est la concentration en carbone à la profondeur x au temps t ;
• C0 est la concentration initiale en carbone dans l’acier ;
• CSstat est la concentration en carbone à la surface de l’acier (Tableau 4.7) ;
• 2l est l’épaisseur de l’échantillon.
Pour la détermination du coefficient Dminapp , il est choisi dans ce manuscrit d’ajuster, pour tous
les temps d’exposition, les profils de concentrations en carbone théoriques de l’Equation (4.2)
avec les 50 premiers micromètres des profils de concentration en carbone expérimentaux par
la méthode des moindres carrés. Ces 50 premiers micromètres se situent dans la zone de
carburation intragranulaire. Les ajustements sont présentés sur les Figures 4.46 à 4.49 et les
valeurs moyennes des coefficients Dminapp sont reportées dans le Tableau 4.15 (valeurs moyennes
et écart-types calculés entre 500 et 5000 h de carburation).
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Zone d'ajustement des profils
Figure 4.46 – Ajustements sur 50 µm et profils de concentration en carbone dans l’épaisseur de
l’acier AIM1 après 500, 1000, 3000 et 5000 h de carburation à ac > 1 et T = 600 °C






















Zone d'ajustement des profils
Figure 4.47 – Ajustements sur 50 µm et profils de concentration en carbone dans l’épaisseur de
l’acier 316L après 500, 1000, 3000 et 5000 h de carburation à ac > 1 et T = 600 °C
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Zone d'ajustement des profils
Figure 4.48 – Ajustements sur 50 µm et profils de concentration en carbone dans l’épaisseur de
l’acier EM10 après 500, 1000, 3000 et 5000 h de carburation à ac > 1 et T = 600 °C



















Zone d'ajustement des profils
Figure 4.49 – Ajustements sur 50 µm et profils de concentration en carbone dans l’épaisseur des
aciers AIM1, 316L et EM10 après 200 h de carburation à ac > 1 et T = 650 °C
Tableau 4.15 – Valeurs des Dminapp en fonction de la nature de l’acier à 600 et 650 °C
Acier Dminapp 600 °C (cm2.s−1) Dminapp 650 °C (cm2.s−1)
AIM1 (1,6± 0,3).10−11 (4,1± 0,1).10−11
316L (9,4± 0,1).10−12 (3,7± 0,1).10−11
EM10 (1,4± 0,4).10−10 (9,4± 0,1).10−10
À 600 et 650 °C, d’après les ajustements sur les Figures 4.46 à 4.49, pour les aciers
AIM1 et EM10, il est constaté que les Dminapp permettent de simuler l’ensemble des profils de
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concentration en carbone. Il y a néanmoins une exception pour le profil de concentration en
carbone de l’acier EM10 mesuré après 500 h d’exposition (Figure 4.48). En effet, le coefficient
Dminapp sous-estime les concentrations en carbone du profil expérimental pour des profondeurs
supérieures à 150 micromètres.
Par contre, pour l’acier 316L, les profils simulés sous-estiment systématiquement les
concentrations en carbone pour des profondeurs supérieures à 50 micromètres.
Comme nous le verrons par la suite, les valeurs de Dapp sont fonction de :
— la concentration en carbone totale et de la composition de l’acier ;
— la microstructure et notamment de la densité de court-circuits de diffusion.
Étant donné que les concentrations en carbone totales et que la composition des aciers AIM1
et 316L sont relativement similaires, le fait que les profils de concentration en carbone ne
puissent pas être ajustés avec un Dminapp constant sur l’ensemble du profil, invite à s’interroger
sur la précision du modèle utilisé pour ajuster les profils de concentration et sur un effet de
la microstructure de l’acier sur le coefficient de diffusion Dminapp . En effet, un Dminapp plus grand
est nécessaire pour ajuster les profils de concentation en carbone pour l’acier 316L après 50
micromètres de profondeur. Une accélération de la diffusion et précipitation du carbone par les
joints de grains pourrait expliquer ce phénomène.
Pour l’acier AIM1, l’absence d’une telle variation de Dminapp et donc le fait que le coefficient Dminapp
puisse être considéré constant pourrait être expliqué par son état métallurgique : déformé à
20 %. L’acier AIM1 présenterait alors une forte densité de dislocations sur la totalité de son
épaisseur créant ainsi une forte densité de court-circuits de diffusion et une forte densité de
zones de précipitation. Ce phénomène expliquerait pourquoi il est plus difficile de distinguer la
zone de diffusion intragranulaire de la zone de diffusion intergranulaire dans cet acier sur les
profils et sur les micrographies.
Ce même commentaire peut être formulé pour l’acier EM10 qui également déformé à 20 % et qui
possède initialement une microstructure beaucoup plus fine par rapport aux aciers austénitiques
AIM1 et 316L. C’est pourquoi, également, les zones intragranulaire et intergranulaire sont
difficilement indentifiables.
4.3.1.1.2 Détermination du coefficient Dmaxapp Meriem
Comme discuté précedemment, pour l’acier 316L, le coefficient Dminapp ne permet pas
d’ajuster les profils de concentration en carbone dans toute l’épaisseur de l’échantillon. C’est
pourquoi un deuxième coefficient de diffusion apparent, qui correspond à la fin des profils de
concentration en carbone, est déterminé. Ce coefficient est appelé Dmaxapp et il est déterminé
par ajustement de la fin des profils de concentration en carbone avec l’Equation (4.2)
montrée précedemment. À 600 et 650 °C, les ajustements sont présentés sur les Figures 4.50
et 4.51. Les moyennes des valeurs des Dmaxapp entre 500 et 5000 h d’exposition sont inscrites
dans le Tableau 4.16. Pour chaque profil de concentration en carbone, les concentrations
CS sont ajustées. Ces valeurs n’ont pas de sens physique mais permettent d’ajuster au
mieux la partie intergranulaire sur les profils de concentration en carbone expérimentaux.
Ces valeurs pourraient être assimilées à des concentrations en carbone stationnaires fictives
caractéristiques de la carburation intergranulaire dans l’acier 316L.
Tableau 4.16 – Valeurs des Dmaxapp en fonction de la température d’exposition.
Acier Dmaxapp 600 °C (cm2.s−1) Dmaxapp 650 °C (cm2.s−1)
316L (1,4 ± 0,7) 10−11 6,7 10−11
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Evolution de l'épaisseur de carburation intragranulaire
Figure 4.50 – Ajustements des profils de concentration en carbone des zones intergranulaires de
l’acier 316L exposé à 600 °C et aC > 1.

















Epaisseur de la zone de carburation intragranulaire
Figure 4.51 – Ajustements des profils de concentration en carbone des zones intergranulaires de
l’acier 316L exposés 200 h à 650 °C et aC > 1.
4.3.1.2 500 °C
À 500 °C, pour les aciers AIM1 et 316L, deux coefficients de diffusion Dminapp et Dmaxapp sont
déterminés car deux zones de carburation sont identifées est observées dans les aciers à partir de
3000 h et 1000 h d’exposition respectivement. Pour l’acier EM10, seule une zone intergranulaire
est observée. Par conséquent pour cet acier à 500 °C, un seul coefficient Dmaxapp est déterminé
dans la suite de ce manuscrit.
4.3.1.2.1 Détermination du coefficient Dminapp Meriem
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À 500 °C, contrairement à 600 et 650 °C, il est observé sur les profils de concentration en
carbone expérimentaux que la concentration en carbone à la surface des aciers évolue en
fonction du temps, CS(t). Ainsi, les profils de concentrations en carbone sont ajustés à l’aide
d’une vitesse de transfert de carbone à la surface de l’acier (α) finie et en considérant la
diffusion du carbone dans un solide semi-infini (hypothèse suffisante d’après les épaisseurs
de carburation observées expérimentalement à 500 °C). Ce cas de régime mixte de réaction
interfaciale et de diffusion est décrit par J. Crank [27] à travers l’Equation (4.3).




Deux équations sont issues de l’Equation (4.3) : la réaction de transfert de carbone à la surface






























• C(x,t) est la concentration en carbone à la profondeur x au temps t ;
• C0 est la concentration initiale en carbone dans l’acier ;
• CstatS est la concentration en carbone à la surface de l’acier atteinte à l’état
quasi-stationnaire (Tableau 4.10) ;
• α est la vitesse de transfert du carbone du sodium vers l’acier (cm.s−1).
Tout d’abord, pour les aciers AIM1 et 316L, l’ajustement de l’évolution de CS(t) avec la première
Equation (4.4) par la méthode des moindres carrés permet de déterminer le rapport α√
Dminapp
.
Les ajustements sont reportés sur les Figures 4.52 et 4.53. Les valeurs CstatS utilisées dans
l’Equation (4.4) correspondent aux concentrations en carbone atteintes à la surface des feuillards
des mêmes nuances d’acier à 500 °C du Tableau 4.10 (9 et 17 % at. pour les aciers AIM1 et
316L respectivement).
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Figure 4.52 – Ajustement de l’évolution de CS(t) dans l’acier AIM1 après 500, 1000, 3000 et 5000 h
de carburation à ac > 1 et T = 500 °C.

















Figure 4.53 – Ajustement de l’évolution de CS(t) dans l’acier 316L après 500, 1000, 3000 et 5000 h
de carburation à ac > 1 et T = 500 °C.
Ensuite, les coefficients Dminapp pour les aciers AIM1 et 316L sont déterminés par ajustement
des profils de concentration en carbone avec l’Equation (4.5) sur les 50 premiers micromètres
à 500 °C après 3000 et 5000 h d’exposition pour l’acier AIM1 et après 1000, 3000 et 5000 h
d’exposition pour l’acier 316L par la méthode des moindre carrés. Ces zones correspondent aux
épaisseurs de carburation intragranulaires identifiées sur les micrographies des aciers après
révélation. Les ajustements des profils de concentration en carbone sont présentés sur les
Figures 4.54 et 4.55.
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Limitations des zones de carburation intragranulaires
Figure 4.54 – Ajustements des profils de concentration en carbone des zones intragranulaires (20 et
50 micromètres) de l’acier AIM1 exposé 3000 et 5000 h à 500 °C et aC > 1.




















Evolution de la zone de carburation intragranulaire
Figure 4.55 – Ajustements des profils de concentration en carbone des zones intragranulaires (20,
30 et 50 micromètres) de l’acier 316L exposé 1000, 3000 et 5000 h à 500 °C et aC > 1.
Le Tableau 4.17 présente les valeurs des vitesses de transfert α et les valeurs des Dminapp pour
les aciers AIM1 et 316L. Pour rappel, pour l’acier EM10, un seul coefficient Dmaxapp est déterminé
car une seule zone de carburation est identifiée à 500 °C.
Tableau 4.17 – Valeurs des vitesses de transfert α et Dminapp en fonction de la nature de l’acier à 500 °C
Acier α (cm.s−1) Dminapp (cm2.s−1)
AIM1 1,7 10−9 6,9 10−12
316L 7,4 10−10 4,4 10−13 (moyenne 3000 h et 5000 h)
EM10 ND ND
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4.3.1.2.2 Détermination du coefficient Dmaxapp Meriem
Dans cette partie, comme vu précédemment, un deuxième coefficient de diffusion apparent
qui correspond à l’ajustement de la fin des profils de concentration en carbone est calculé. Ce
coefficient, appelé Dmaxapp , est déterminé par ajustement de la fin des profils de concentration en
carbone avec l’Equation (4.6).
C(x,t)− C0






À 500 °C, les ajustements sont présentés sur les Figures 4.56 à 4.58. Pour rappel, les ajustements
sont réalisés sur les parties des profils de concentration en carbone qui correspondent aux
zones de carburation non révélées sur les micrographies. Les moyennes des valeurs des Dmaxapp
entre 500 et 5000 h d’exposition sont inscrites dans le Tableau 4.18. Pour chaque profil de
concentration en carbone, les concentrations CS sont ajustées. Ces valeurs n’ont pas de sens
physique mais permettent d’ajuster au mieux la partie non révélée sur les micrographies des
profils de concentration en carbone expérimentaux. Ces valeurs pourraient être assimilées à des
concentrations en carbone stationnaires fictives caractéristiques de la carburation des aciers
dans cette zone.






















Figure 4.56 – Ajustements des profils de concentration en carbone des zones intergranulaires de
l’acier AIM1 exposé à 500 °C et aC > 1.
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Figure 4.57 – Ajustements des profils de concentration en carbone des zones intergranulaires de
l’acier 316L exposé à 500 °C et aC > 1.






















Figure 4.58 – Ajustements des profils de concentration en carbone des zones intergranulaires de
l’acier EM10 exposé à 500 °C et aC > 1.
Tableau 4.18 – Valeurs des Dmaxapp à 500 °C pour chaque nuance d’acier.
Acier Dmaxapp (cm2.s−1)
AIM1 (6,6± 0,3) 10−12
316L (1,1 ± 0,1) 10−11
EM10 (1 ± 1) 10−11
4.3.1.3 Comparaison avec la littérature
Les coefficients Dminapp (en plein) et Dmaxapp (en vide) sont superposés aux coefficients de
diffusion apparents de la littérature sur la Figure 4.59, pour chaque nuance d’acier, en fonction
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de la température.
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 AIM1  (25 % de déformation)
 316L hypertrempé
 EM10 (25 % de déformation)
En plein : Ajustement sur le début 
du profil de carbone
En vide : Ajustement sur la fin 
du profil de carbone
977 838 727 636 560 496 441
T (°C)
Figure 4.59 – Comparaison des coefficients Dminapp et Dmaxapp expérimentaux avec les Dapp de la
littérature
Dans un premier temps, la Figure 4.59 montre que les coefficients Dminapp sont en bon accord
avec les coefficients Dapp de la littérature pour des essais de carburation d’aciers en milieu
sodium à activité en carbone supérieure ou égale à 1 [8–11, 21]. Cette observation suggère, de
nouveau, que la méthode utilisée dans la littérature pour ajuster les profils de concentration
en carbone a probablement été appliquée aux profils correspondants à la zone de carburation
intragranulaire.
Par ailleurs, sur la Figure 4.59, des différences sont observées entre les Dminapp obtenus pour
chacune des nuances d’acier. En effet, le coefficient Dminapp pour l’acier EM10 est plus d’un ordre
de grandeur supérieur aux coefficientsDminapp des aciers AIM1 et 316L. Trois phénomènes peuvent
être à l’origine de cette différence :
— Le coefficient de diffusion du carbone dans la ferrite [77] est deux à trois ordres de grandeur
supérieur au coefficient de diffusion du carbone dans l’austénite [40] ;
— La teneur en chrome initialement présente est plus faible dans l’acier EM10 et entrainerait
une précipitation plus faible et donc une pénétration plus profonde du carbone ;
— La microstructure ferrito-martensitique de l’acier EM10 est beaucoup plus fine que celles
des aciers austénitiques AIM1 et 316L, ce qui pourrait avoir pour conséquence d’accélérer
la diffusion du carbone à travers les court-circuits potentiels de diffusion pour le carbone
que représentent les joints de grains et les joints interlattes.
Il est probable que les trois phénomènes jouent un rôle sur la cinétique de diffusion du carbone.
Ensuite, à 600 et 650 °C, les coefficients de diffusion apparents minimaux (Dminapp ) de l’acier
austénitique AIM1 sont légèrements supérieurs à ceux de l’acier austénitique 316L. Ces deux
aciers ont pourtant des teneurs en chrome proches (légèrement inférieure pour l’acier AIM1)
et ils correspondent à des aciers austénitiques (pas d’influence de la nature de la matrice sur
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le coefficient de diffusion du carbone). Ainsi, il est probable que les dislocations présentes
dans l’acier AIM1 (25 % de déformation) jouent le rôle de court-circuits pour la diffusion du
carbone par rapport à l’acier 316L qui lui est hypertrempé. Par ailleurs, l’écart entre l’acier
AIM1 et 316L augmente à mesure que la température diminue et il est plutôt faible à 650 °C.
Cette observation est en accord avec la possible influence des dislocations sur la cinétique de
diffusion du carbone car ce phénomène est généralement accentué à basse température.
Dans un deuxième temps, pour l’acier 316L, à 600 et 650 °C, les valeurs des Dmaxapp calculées
précédemment sont proches des coefficients Dminapp . Ce résultat n’est pas étonnant car les profils
de concentration en carbone pouvaient déjà être correctement ajustés uniquement avec des
Dminapp (Equation (4.2)). Cependant, à 500 °C, des écarts plus importants sont observés. En
effet, les valeurs des Dmaxapp sont trois à dix fois supérieures aux valeurs de Dminapp pour les aciers
AIM1 et 316L respectivement. Ce dernier résultat met en évidence la variation importante
du coefficient de diffusion à basse température lorsque l’on considère la partie intragranulaire
ou la fin du profil de concentration en carbone. C’est pourquoi à cette température, il est
pertinent de déterminer deux coefficients de diffusion apparents.
Pour rappel, les coefficients déterminés par cette méthode peuvent avoir un intérêt dans
l’objectif de réaliser une première approche quantitative de la propagation d’une zone de
carburation dans les aciers. Néanmoins, ces coefficients doivent être déterminés pour chaque
nuance d’acier. Ainsi, cette méthode ne permet pas de comprendre les mécanismes de
carburation et la cinétique de propagation du front de carburation. Elle ne permet donc pas
de prédire le comportement en carburation qui se produirait pour d’autres nuances d’acier.
Dans le but de progresser sur la compréhension des mécanismes de carburation,
dans la suite de ce manuscrit, la diffusion du carbone dans la zone intragranulaire est
différenciée de la zone de diffusion du carbone dans la zone intergranulaire à 600 et 650 °C
et de celle à 500 °C, où une diffusion du carbone en solution sursaturée dans la matrice est
proposée.
4.3.2 Modélisation simplifiée de la cinétique de carburation par diffusion et
précipitation
Les modélisations présentées ici concernent la cinétique de carburation intragranulaire à
500, 600 et 650 °C. À ces températures, d’après le Tableau 4.19, les coefficients de diffusion
apparents du carbone évalués précédemment sont un à plusieurs ordres de grandeur inférieurs
aux coefficients de diffusion du carbone dans la ferrite [77] et dans l’austénite [78] validé
à basse température par P. Thibaux et al. [79]. Les valeurs des coefficients de diffusion
du carbone dans l’austénite sont calculées pour des limites de solubilité du carbone dans
la matrice austénitique, N (s)C , calculées à l’aide du logiciel Thermocalc en fonction de la
température et pour une composition des aciers du Tableau 3.1 et de l’Equation (4.7). Les
valeurs des limites de solubilité calculées sont reportées dans le Tableau 4.19. L’expression du
coefficient de diffusion du carbone dans l’austénite de l’Equation (4.7) [78] est celle qui est
utilisée dans les simulations DICTRA qui sont présentées dans la suite du manuscrit.




− 2,221.10−4(17767− yC26436))] (4.7)
• DC est le coefficient de diffusion du carbone dans l’austénitique (m2.s−1) ;
• yC = NC/(1−NC), où NC est la fraction atomique de carbone dans la matrice austénite.
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Tableau 4.19 – Coefficients de diffusion du carbone dans l’austénite ou la ferrite à 650, 600 et 500 °C
et limites de solubilité N (s)C en fonction de la nature de l’acier.
Nuance d’acier DC(γ, α) (cm2.s−1) N (s)C (% at.) Dminapp (cm2.s−1)
AIM1 600 °C 3,4 10−10 6 10−4 (1,6 ± 0,3) 10−11
316L 600 °C 3,5 10−10 1 10−3 (9,4 ± 0,1) 10−12
EM10 600 °C 2,2 10−7 7 10−5 (1,4 ± 0,4) 10−10
AIM1 650 °C 1,0 10−9 2 10−3 (4,1 ± 0,1) 10−11
316L 650 °C 1,0 10−9 3 10−3 (3,7 ±0,1) 10−11
EM10 650 °C 4,5 10−7 3 10−4 (9,4 ± 0,1) 10−10
AIM1 500 °C 2,4 10−11 2 10−5 6,9 10−12
316L 500 °C 2,4 10−11 3 10−5 4,4 10−13
EM10 500 °C 4,3 10−8 1 10−6 ND
Les écarts entre les valeurs de DC et Dminapp du Tableau 4.19, s’expliquent par la précipitation
de carbures dans les aciers observée par DRX. Afin d’évaluer l’influence de la précipitation de
carbures sur la cinétique de progression du carbone dans les aciers, la théorie de C. Wagner
[28], décrite dans le Chapitre 2, est utilisée en supposant ici que tout le chrome initialement
présent dans les aciers précipite sous la forme de carbures et qu’uniquement le carbone diffuse
dans la matrice (la diffusion du chrome est considérée négligeable). Cette dernière condition
est traduite par l’Equation (4.8). Pour notre étude, les données qui permettent de vérifier la
validité de l’Equation (4.8) sont reportées dans le Tableau 4.20.
N
(s)
C DC >> N
(o)
CrDCr (4.8)
• DC est le coefficient de diffusion du carbone dans la matrice dépourvue de chrome
(cm2.s−1) [77, 78] ;
• DCr est le coefficient de diffusion du chrome dans l’alliage sous la couche de carburation
interne (cm2.s−1) [80] ;
• N (s)C est la limite de solubilité du carbone dans la matrice ;
• N (0)Cr est la fraction atomique de chrome dans le métal.
Les valeurs des coefficients DC et DCr reportées dans le Tableau 4.20 sont calculées à partir
des lois établies pour la diffusion de ces éléments dans du fer pur [77, 78, 80]. La valeur de N (s)C
est calculée à l’aide du logiciel Thermocalc en fonction de la température et de la composition
élémentaire des aciers du Tableau 3.1.
Tableau 4.20 – Validation de la condition Equation (4.8) à 650, 600 et 500 °C.




Cr (at. %) N
(s)





AIM1 600 °C 3,4 10−10 5,0 10−17 15,2 6 10−4 2,0 10−13 7,6 10−18
316L 600 °C 3,5 10−10 5,0 10−17 17,7 1 10−3 3,5 10−13 8,9 10−18
EM10 600 °C 2,2 10−7 1,1 10−14 9,5 7 10−5 1,5 10−11 1,0 10−15
AIM1 650 °C 1,0 10−9 4,3 10−16 15,2 2 10−3 2,0 10−12 6,5 10−17
316L 650 °C 1,0 10−9 4,3 10−16 17,7 3 10−3 3,0 10−12 7,6 10−17
EM10 650 °C 4,5 10−7 6,9 10−14 9,5 3 10−4 1,3 10−10 6,6 10−15
AIM1 500 °C 2,4 10−11 2,8 10−19 0,152 2 10−5 4,8 10−16 4,3 10−20
316L 500 °C 2,4 10−11 2,8 10−19 0,177 3 10−5 7,8 10−16 5,0 10−20
EM10 500 °C 4,3 10−8 1,9 10−16 0,095 1 10−6 4,3 10−14 1,8 10−17
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Dans ce cas, la carburation interne suit alors une loi cinétique parabolique caractéristique
d’un phénomène diffusionnel où l’évolution de l’épaisseur intragranulaire de carburation XC
est donnée par l’équation (4.9), avec kC la constante cinétique de carburation et t le temps
d’exposition :
X2C = 2kCt (4.9)
À partir de l’Equation (4.9) et des épaisseurs de carburation intragranulaires mesurées dans les
échantillons sur les micrographies, les coefficients de diffusion du carbone dans la matrice, DC









Pour calculer les coefficients DC , deux cas sont considérés :
— La précipitation de carbures Cr7C3 dans les aciers : ν est égal à 3/7 ;
— La précipitation de carbures Cr23C6 dans les aciers : ν est égal à 6/23.
Dans les deux cas, les valeurs des coefficients de diffusion déterminés avec l’Equation (4.10)
sont reportés dans le Tableau 4.21.
Tableau 4.21 – Coefficients de diffusion DC calculés avec la théorie de C. Wagner.





AIM1 600 °C 1,9 10−9 1,2 10−9
316L 600 °C 1,4 10−9 8,5 10−10
EM10 600 °C 3,1 10−8 1,9 10−8
AIM1 650 °C 2,3 10−9 1,4 10−9
316L 650 °C 2,5 10−9 1,5 10−9
EM10 650 °C ND car e > 500 µm -
AIM1 500 °C 7,8 10−11 4,8 10−11
316L 500 °C 10,0 10−10 6,1 10−10
EM10 500 °C ND car épaisseur intragranulaire non identifiée -
D’après le Tableau 4.21, les valeurs des coefficients DC dans les deux cas choisis sont un
ordre de grandeur plus importantes que les valeurs des coefficients de diffusion du carbone
dans l’austénite et la ferrite du Tableau 4.20. Ainsi, l’hypothèse que tous les atomes de chrome
précipitent sous la forme de carbures paraît être probablement trop conservative. Ce qui n’est
pas étonnant d’après les connaissances sur les mécanismes de carburation [56].
Par conséquent, un autre modèle de carburation est utilisé. Dans cet autre
modèle, présenté dans le Chapitre 2, la diffusion du carbone dans la matrice est couplée à la










Le modèle utilisé ici est le modèle simplifié de D.J. Young et al. [30]. Pour rappel, dans ce
modèle la notion d’équilibre thermodynamique de précipitation est décrite par un coefficient
de partage, β. Ce coefficient correspond au rapport de la concentration en carbone piégé dans
les carbures (CP ) sur la concentration en carbone présent dans la matrice (CM) qui existe à
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l’équilibre thermodynamique de précipitation (Equation (4.12)). Comme l’essentiel du carbone
est piégé dans les précipités et que la solubilité du carbone dans la matrice est très faible
(Tableau 4.19) à l’équilibre thermodynamique, la concentration en carbone CP est assimilée à




CP ≈ CTOT ≈ βCM (4.13)
À partir de ces hypothèses, l’Equation (4.11) devient l’Equation (4.14) où le rapport DC1+β peut
être assimilé à un coefficient Dminapp théorique. Il est très important de souligner qu’à ce stade,
l’Equation (4.14) n’est valable que pour une valeur de β constante.
∂CTOT
∂t




Le logiciel Thermocalc est utilisé pour calculer la valeur de β. Ce coefficient dépend de la
concentration en carbone totale mesurée dans l’acier, de la température et de la nature de
l’acier. Sur la Figure 4.60 est tracé un exemple de l’évolution de β en fonction de CTOT pour
l’acier AIM1 à 600 °C pour deux conditions différentes de population de cabures. Dans une des
conditions (en rouge), il est imposé que les carbures M7C3 ne se forment pas. Nous verrons par
la suite que cette condition correspond à la condition retenue pour l’acier 316L.
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Figure 4.60 – Évolution du coefficient de partage β en fonction de la concentration en carbone
totale dans l’acier AIM1 à 600 °C. Calculé avec Thermocalc TCFE8 dans le cas de la précipitation
de carbures MC, M23C6 et M7C3 (noir) et sans précipitation de M7C3 (rouge).
D’après la Figure 4.60, l’évolution du coefficient de partage β en fonction de la concentration
en carbone totale est importante pour des concentrations CTOT < 8 at.%. Entre 8 et 15 % at.,
β évolue moins et se stabilise entre 140 et 50 et entre 90 et 50 pour les deux cas de précipitation
considérés (MC + M7C3 + M23C6 (noir) et MC + M23C6 (rouge)) (Figure 4.61).
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Figure 4.61 – Évolution du coefficient de partage β en fonction de la concentration en carbone
totale dans l’acier AIM1 à 600 °C pour une concentration en carbone CTOT > 8 % at. Calculé avec
Thermocalc TCFE8 dans le cas de la précipitation de carbures MC, M23C6 et M7C3 (noir) et sans
précipitation de M7C3 (rouge).
Ainsi, la valeur de β est la plus stable dans le domaine de concentration en carbone où les
carbures M23C6 et M7C3 précipitent dans l’acier. C’est également le cas si on ne considère
que l’existence des carbures de type M23C6 dans les calculs Thermocalc. Enfin, la valeur de β
augmente à mesure que la fraction volumique de M23C6 augmente.
Par conséquent, aux trois températures des essais, pour les aciers austénitiques, les valeurs
de β sont choisies dans la zone de précipitation de carbures M23C6 et M7C3 où β est relativement
stable. Cette plage de β, donc de concentration en carbone totale, CTOT , correspond aux
zones d’ajustement des coefficientDminapp identifiées comme zones de carburation intragranulaires.
L’encadrement des valeurs de β et la plage de concentration CTOT , sont reportés dans le tableau
Tableau 4.22 dans le cas de la précipitation de carbures MC, M7C3 et M23C6. Il n’est pas possible
d’effectuer ce travail pour l’acier EM10 à 500 °C car, d’après les profils de concentration en
carbone, il est difficile de distinguer une zone intragranulaire et une zone intergranulaire de
carburation.
Tableau 4.22 – Valeurs des constantes β pour les plages de CTOT correspondantes.
Nuance d’acier CTOT % at. β min < β moyen < β max
AIM1 600 °C 8 à 15 50 < 63 < 140
316L 600 °C 8 à 17 45 < 70 < 194
EM10 600 °C 10 à 12 1180 < 1395 < 1610
AIM1 650 °C 8 à 14 37 < 49 < 84
316L 650 °C 8 à 14 24 < 49 < 89
EM10 650 °C 12 à 14 1010 < 1220 < 1398
AIM1 500 °C 6 à 8 60 < 672 < 1000
316L 500 °C 8 à 17 195 < 544 < 2094
À partir des différentes valeurs minimales et maximales des paramètres β, des coefficients
Dminapp déterminés dans la partie précédente et de l’Equation (4.14), des valeurs des coefficients
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DC minimales et maximales dans la matrice peuvent être calculées et comparées aux valeurs
de la littérature (Tableau 4.23). Pour rappel, les valeurs sont calculées pour des concentrations
en carbone dans la matrice NC qui correspondent à la limite de solubilité du carbone dans
l’austénite ou la ferrite notées N (s)C et reportées dans le Tableau 4.20.











AIM1 600 °C (1,6± 0,3).10−11 8,2 10−10 2,2 10−9 3,4 10−10
316L 600 °C (9,4± 0,1).10−12 4,3 10−10 1,8 10−9 3,5 10−10
EM10 600 °C (1,4± 0,4).10−10 1,7 10−7 2,2 10−7 2,2 10−7
AIM1 650 °C (4,1± 0,1).10−11 1,6 10−9 3,7 10−9 1,0 10−9
316L 650 °C (3,7± 0,1).10−11 8,9 10−10 3,3 10−9 1,0 10−9
EM10 650 °C (9,4± 0,1).10−10 9,5 10−7 1,3 10−6 4,5 10−7
AIM1 500 °C 6,9 10−12 4,0 10−10 6,9 10−9 2,4 10−11
316L 500 °C 4,4 10−13 8,6 10−11 9,2 10−10 2,4 10−11
D’après le Tableau 4.23, à 600 et 650 °C, pour les trois aciers, il existe un bon accord entre
les coefficients DC calculés et ceux de la littérature [77, 78]. Ainsi, à cette température, dans
les 50 premiers micromètres, la cinétique de carburation intragranulaire est bien décrite en
supposant une diffusion du carbone couplée à une précipitation rapide de carbures à l’équilibre
thermodynamique et à l’aide d’un coefficient de partage β entre le carbone piégé dans les
précipités et le carbone présent dans la matrice. Si l’on regarde plus précisément, pour l’acier
AIM1 à 600 et 650 °C, les coefficients DC minimaux calculés sont légèrement supérieurs aux
coefficient DC de la littérature alors que pour l’acier 316L (hypertrempé) les valeurs sont
très proches entre les DC calculés et ceux de la littérature. Cette observation suggère que
l’écrouissage de l’acier AIM1 pourrait avoir un léger effet sur la cinétique de diffusion du carbone
dans l’acier : les dislocations pourraient jouer le rôle de court-circuit de diffusion du carbone.
À 500 °C, pour les aciers AIM1 et 316L, des écarts plus importants sont mesurés à l’aide du
modèle simplifié de D.J. Young et al. En effet, les valeurs de β maximale et minimale choisies
induisent des coefficients DC calculés trop élevés par rapport à ceux de la littérature. Cet effet
peut être causé par :
— La valeur de β calculée est trop élevée, soit l’état de précipitation calculé est plus éloigné
de l’état de précipitation réellement mesuré. Ce résultat est cohérent avec le fait qu’un
écart à l’équilibre thermodynamique de précipitation est observé d’après les résultats de la
DRX du rayonnement synchrotron dans les échantillons induisant la présence de carbone
en sursaturation dans la matrice ;
— L’écrouissage de l’acier AIM1 (25 % de déformation) qui favoriserait la diffusion du
carbone par la présence de dislocations (court-circuits de diffusion). Ce résultat est en
accord avec le fait que les valeurs de DC calculées pour cet acier sont supérieures au DC
de la littérature.
L’ensemble de ces résultats met en évidence l’influence du degré de précipitation
sur la cinétique de carburation intragranulaire. De plus, malgré une bonne description
de la cinétique de carburation à 600 et 650 °C, le modèle simplifié ne permet qu’une
modélisation dans les 50 premiers micromètres de carburation. En effet, la valeur de β
doit être constante quelle que soit la concentration en carbone pour pouvoir traiter la
diffusion selon l’Equation (4.14). Cette hypothèse paraît assez réductrice sachant que
les coefficients β sont fonction de la concentration en carbone totale dans les aciers (Figure 4.60).
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C’est pourquoi dans la suite de ce manuscrit, un dernier modèle plus complet est utilisé.
Il permet de simuler la cinétique de carburation intragranulaire du carbone (donc sans effet
de microstructure) à l’équilibre thermodynamique de précipitation des phases en considérant
cette fois-ci l’évolution de la valeur de β en fonction de la concentration en carbone totale
dans l’acier. Les simulations sont réalisées à l’aide du logiciel DICTRA qui est présenté dans le
Chapitre 2.
4.3.3 Simulations de la cinétique de carburation à l’aide du logiciel DICTRA
Dans cette partie, le logiciel DICTRA (base de données MOBFE3) couplé au logiciel
Thermocalc (base de données TCFE8) est utilisé pour simuler les profils de concentration en
carbone dans les zones de précipitation intragranulaires et l’évolution des fractions volumiques
de carbures dans les aciers. Les résultats sont ensuite comparés aux profils obtenus par
microsonde et aux fractions volumiques de carbures déterminées par DRX du rayonnement
synchrotron.
4.3.3.1 Définition du système
Comme nous l’avons présenté dans le Chapitre 2, deux modèles équivalents peuvent être
utilisés. Dans la thèse, le choix s’est porté sur l’Homogenization Model du fait de la rapidité
des simulations. Pour rappel, dans ce modèle, la diffusion du carbone dans toutes les phases
définies est calculée. Cependant, dans la base de données MOBFE3 du modèle, les données
de mobilité du carbone dans les phases M23C6, M7C3 et graphite ne sont pas décrites. Ainsi
dans ce modèle, comme c’est le cas pour le Disperse Model, le carbone ne diffuse que dans la
matrice autour des précipités qui jouent le rôle de puits de carbone.
Le schéma géométrique utilisé pour décrire le système est représenté sur la Figure 4.62.
Les simulations sont réalisées dans un système fermé de dimension 1 contenant une région de
diffusion d’épaisseur 500 µm. Cette région est définie comme austénitique (FCC) ou ferritique
(BCC) dans laquelle plusieurs phases peuvent précipiter et disparaître (M23C6 et M7C3). La
précipitation de graphite est empêchée lors des simulations. La composition élémentaire utilisée
pour décrire la région FCC ou BCC est reportée dans le Tableau 3.1 du Chapitre 3. Enfin, la
région de diffusion est maillée avec 50 points distribués selon une suite géométrique de raison
1,02 afin d’obtenir un maillage plus fin à la surface des échantillons.
Figure 4.62 – Schématisation du modèle géométrique utilisé dans DICTRA pour simuler la
carburation des aciers.
À la surface, plusieurs conditions peuvent être imposées (activité en carbone, concentration
en carbone, flux de carbone). Les différentes conditions imposées à la surface des aciers sont
reportées ci-dessous :
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— À 600 °C, la concentration en carbone de surface est imposée constante au cours du temps.
Pour les aciers AIM1, 316L et EM10 des valeurs de CS égales à 16, 17 et 11 % at. sont
imposées respectivement ;
— À 650 °C, une valeur de CS égale à 14 % at. est imposée pour les trois aciers étudiés ;
— À 500 °C, un flux de carbone est imposé : JCVm = fk(ac(t) − aEQc ) : les paramètres de
cette équation seront détaillés dans la suite de ce manuscrit.
Afin de simuler la diffusion dans un solide fini, les flux de diffusion de chacun des éléments
sont imposés nuls à 500 µm (valeur qui correspond à la mi-épaisseur des échantillons). Enfin
pour tenir compte de l’éventuel ralentissement de la cinétique de carburation engendré par la
précipitation, un facteur de labyrinthe λ(f q) est utilisé. Généralement, comme présenté dans
le Chapitre 2, un coefficient de labyrinte égal à f 2 est utilisé dans les simulations [36] car
il correspond à une valeur située entre les cas extrêmes décrits par R.L. McCullough [39].
Plus récemment, une valeur différente du facteur de labyrinthe λ égale f a été utilisée dans
la littérature pour ajuster les profils de diffusion du carbone [81, 82]. Dans les simulations
réalisées ici, selon la nature de l’acier, une valeur du facteur de labyrinthe λ égale à f ou f 2
n’est parfois pas suffisante pour ajuster les profils de concentration en carbone. Ainsi, une valeur
de λ variable est utilisée pour ajuster les profils de concentration en carbone.
4.3.3.2 Simulations
4.3.3.2.1 600 et 650 °C Meriem
Comme présenté dans le Chapitre 2, DICTRA est un logiciel qui permet de
simuler les phénomènes de diffusion et précipitation à l’équilibre thermodynamique. C’est
pourquoi dans un premier temps, des simulations sont réalisées en considérant la précipitation
de carbures M23C6 et M7C3. Ils correspondent aux carbures majeurs formés prédits par le
logiciel lors de la diffusion de carbone dans l’acier. Dans un deuxième temps, pour l’acier
316L, des simulations où la précipitation des carbures M7C3 est exclue sont réalisées car une
faible quantité de ces carbures est mesurée expérimentalement par DRX dans l’épaisseur des
échantillons.
Les simulations réalisées en considérant la précipitation des carbures M23C6 et M7C3 sont
reportées sur les Figures 4.64 à 4.67 pour les aciers 316L, AIM1 et EM10. Pour ces simulations,
un facteur de labyrinthe f q différent de celui qui est généralement utilisé dans la littérature
est utilisé [36, 81, 82]. En effet, une puissance du facteur de labyrinthe, q, variant entre 0 et
4 est utilisée selon la nature de l’acier et la température. La forte influence de la valeur du
facteur de labyrinthe sur l’évolution de la pente du profil de concentration en carbone et sur
l’épaisseur de carburation est illustrée sur la Figure 4.63 pour l’acier 316L carburé 1000 h à
600 °C.
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Figure 4.63 – Profils de concentration en carbone simulés pour différentes valeurs du facteur de
labyrinthe superposés au profil microsonde expérimental de l’acier 316L carburé 1000 h à 600 °C.
Sur la Figure 4.63, les profils de concentration en carbone intragranulaires simulés avec un
facteur de labyrinthe égal à f 4, sont en bon accord avec le profil intragranulaire de concentration
en carbone obtenu par microsonde et avec l’épaisseur de la zone de carburation intragranulaire
observée par microscopie. Sans facteur de labyrinthe (λ = 1) et avec un facteur de labyrinthe
égal à f 2, les simulations surestiment le profil de concentration en carbone et l’épaisseur de
carburation intragranulaire. Il est important de noter que la chute brutale des profils simulés
correspond à la fin des zones de carburation intragranulaires puisque, comme vu dans le
Chapitre 2, DICTRA ne simule que la cinétique de carburation intragranulaire. La fin des
profils expérimentaux correspond à la zone de diffusion intergranulaire comme mentionné
précédemment.
Les simulations, à 600 °C et 650 °C, sont reportées sur les Figures 4.64 à 4.67. Pour
les trois aciers, un facteur de labyrinthe f q, où q varie entre 0 et 4 est utilisé. Ce facteur
permet d’obtenir un bon accord entre les profils de concentration en carbone intragranulaires
simulés et les cinétiques de carburation intragranulaires obtenues par microsonde. De plus,
ce facteur de labyrinthe permet d’obtenir un bon accord entre les épaisseurs intragranulaires
simulées et les épaisseurs intragranulaires expérimentales mesurées. Les résultats sont
reportés dans le Tableau 4.5. Au-délà de 3000 h d’exposition pour les trois aciers, une
valeur du facteur de labyrinthe égale à λ = f q, où q est supérieur à 4 (pour les aciers
AIM1 et 316L) ou supérieur à 2 (pour l’acier EM10), semble nécessaire pour obtenir
un meilleur ajustement avec les profils de concentration en carbone dans la zone intragranulaire.
À première vue, l’utilisation d’un facteur de labyrinthe pour ajuster les profils pourrait être
expliquée par le fait que le profil de concentration dans la premiere partie (intragranulaire) est
influencé par la diffusion dans les joints de grains. Dans ce cas, l’augmentation du facteur de
labyrinthe serait une compensation artificielle de cet effet. Cependant, comme observé sur la
Figure 4.63, sans facteur de labyrinthe, les épaisseurs de carburation intragranulaires prédites
sont déjà supérieures aux épaisseurs expérimentales. Ce résultat est contradictoire avec le fait
qu’il manquerait, lors des simulations, l’influence de la diffusion du carbone par les joints de
grains. En effet, sans facteur de labyrinthe, les simulations devraient au contraire sous estimer les
épaisseurs de carburation intragranulaires. Par conséquent, il est plus probable que l’utilisation
d’un facteur de labyrinthe pour ajuster la partie intragranulaire des profils de diffusion soit
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relative à l’effet "bloquant" des précipités. Cette explication est également cohérente avec le
fait qu’il faille augmenter la valeur du facteur de labyrinthe pour des durées d’exposition plus
importantes. Cette augmentation pourrait correspondre à une évolution de la morphologie des
carbures qui devriendrait très bloquante vis-à-vis de la diffusion du carbone (augmentation des
chemins de diffusion).
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Figure 4.64 – Profils de concentration en carbone simulés superposés au profils de concentration en
carbone mesurés par microsonde pour l’acier AIM1 carburé à 600 °C à ac > 1
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Figure 4.65 – Profils de concentration en carbone simulés superposés au profils de concentration en
carbone mesurés par microsonde pour l’acier 316L carburé à 600 °C à ac > 1
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Figure 4.66 – profils de concentration en carbone simulés superposés au profils de concentration en
carbone mesurés par microsonde pour l’acier EM10 carburé à 600 °C à ac > 1
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Figure 4.67 – Profils de concentration en carbone simulés superposés au profils de concentration en
carbone mesuré par microsonde pour les aciers AIM1, 316L et EM10 carburés 200 h à 650 °C à ac >
1
Dans des conditions identiques, l’évolution des fractions volumiques de carbures dans
l’épaisseur des échantillons est également simulée. Les résultats sont superposées aux fractions
volumiques expérimentales mesurées par DRX du rayonnement synchrotron et sont reportées
sur les Figures 4.68 à 4.70 pour les trois aciers après 1000 h et 5000 h d’exposition à 600 °C.
D’après les Figures 4.68 à 4.70, sur les profils des fractions volumiques de carbures
simulés à l’équilibre thermodynamique de précipitation, deux zones peuvent être identifiées
(Tableau 4.24) :
— zone 1 : présence de carbures M7C3 et M23C6 où la fraction volumique de M23C6 croît
jusqu’à atteindre une valeur maximale et où la fraction volumique de M7C3 décroît jusqu’à
atteindre une valeur nulle ;
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— zone 2 : présence uniquement de carbures M23C6 dont la fraction volumique atteint une
valeur maximale pour décroître jusqu’à une valeur nulle.
Dans la zone 1, pour les aciers AIM1 et 316L après 5000 h d’exposition, les fractions volumiques
de carbures prédites par DICTRA sont relativement identiques. D’après la Figure 4.71, après
5000 h d’exposition, légèrement plus de carbures M7C3 et moins de carbures M23C6 sont
prédits dans l’acier AIM1 par rapport à l’acier 316L. En effet, sur la Figure 4.71, les fractions
volumiques maximales de carbures M7C3 calculées sont de 50 % et 44 % pour les aciers AIM1
et 316L respectivement. Pour les carbures M23C6 elles sont calculées égales à 20 % et 24
% respectivement. Pour rappel, une différence plus marquée est observée sur les profils des
fractions volumiques expérimentales obtenues par DRX entre l’acier AIM1 et 316L. Ainsi, les
simulations mettent en évidence que la différence qui est observée ne peut pas être d’origine
thermodynamique et appuie l’hypothèse faite précédemment : la présence de dislocations dans
l’acier AIM1 favoriserait la conversion plus importante de carbures M23C6 en carbures M7C3
dont les fractions volumiques mesurées par DRX sont plus importantes. Par ailleurs, pour
l’acier EM10, après 5000 h d’exposition, l’existence d’une seule zone homogène constituée
de carbures M7C3 (≈ 37 %) est prédite par les simulations DICTRA sur toute l’épaisseur
de l’échantillon (Figure 4.70). Or, dans cette zone, deux populations de carbures sont mises
en évidence expérimentalement : des carbures M7C3 et M23C6 avec une prédominance de ces
derniers.
Tableau 4.24 – Épaisseurs des deux zones d’existence des carbures simulées en fonction de la durée
d’exposition.
zone 1 (µm) zone 2 (µm)
Acier/Durée 1000 h 5000 h 1000 h 5000 h
AIM1 110 250 20 40
316L 80 180 20 20
EM10 500 500 0 0
La superposition des fractions volumiques simulées avec les fractions volumiques de carbures
expérimentales met en évidence que :
— l’allure des profils des fractions volumiques expérimentales est similaire à celle des des
simulations DICTRA (pics de M23C6 et de M7C3).
— mais globalement, les simulations DICTRA prédisent moins de carbures M23C6 et une
majorité de M7C3 contrairement aux résultats expérimentaux (Figure 4.71).
Le dernier point est cohérent avec le fait qu’expérimentalement, il est possible de retrouver les
profils de concentration en carbone à partir des fractions volumiques de carbures mesurées par
DRX du rayonnement synchrotron sur les Figures 4.37b, 4.38b et 4.39b. En effet, la somme
des fractions volumiques des carbures mesurées expérimentalement est supérieure à la somme
des fractions volumiques de carbures simulées par DICTRA. Comme dans les simulations les
carbures prédits sont plus riches en carbone (plus de M7C3 et moins de M23C6), il est possible
de simuler les profils de concentration en carbone avec moins de carbures mais plus riches en
carbone.
Ensuite, d’après le Tableau 4.24, les épaisseurs des zones 1 et 2 augmentent quand la
durée d’exposition augmente. Cette progression correspond à une zone de transformation des
carbures M23C6 en carbures M7C3 plus épaisse. Pour rappel, dans le Tableau 4.14, trois zones
sont identifiées. La zone 3 ne peut pas être simulée par le logiciel DICTRA car elle correspond
à la zone de carburation intergranulaire. La zone 2 du Tableau 4.14, où la fraction volumique
de M23C6 croît lorsque la fraction volumique de carbures M7C3 décroît pourrait être assimilée
à la zone 1 des simulations du Tableau 4.24. Cependant cette zone contient une fraction
volumique de carbures M7C3 plus importante que mesurée expérimentalement (Tableau 4.24).
Enfin dans les zone identifiées sur les simulations Tableau 4.24, aucune zone d’existence des
4.3. MODÉLISATIONS DE LA CINÉTIQUE DE CARBURATION 115
deux carbures en quantités égales n’est présente contrairement au Tableau 4.14.
La comparaison de ces zones (Tableau 4.24) avec les zones identifiées précédemment dans
la partie caractérisation (Tableau 4.14) montre bien que pour les trois aciers, un écart à
l’équilibre thermodynamique de précipitation est observé. En effet, sur la Figure 4.71, pour
les trois aciers après 5000 h d’exposition, les simulations prédisent environ deux fois plus
de carbures M7C3 et 2 à 3 fois moins voire aucun carbure de type M23C6 par rapport à ce
qui est mesuré expérimentalement par diffraction. Pour l’acier AIM1, l’écart à l’équilibre
thermodynamique est moins marqué que pour l’acier 316L. Comme vu précédemment, cette
observation pourrait être expliquée par le fait que les dislocations présentes dans l’acier AIM1
favoriseraient la transformation des carbures M23C6 en carbures M7C3 par rapport à l’acier
316L qui lui est hypertrempé. Pour l’acier EM10, la transformation des carbures M23C6 en
M7C3 est initiée sur une plus grande épaisseur ce qui est en accord avec les prédictions
DICTRA où des carbures sont formés sur une plus grande épaisseur également par rapport
aux aciers austénitiques (Tableau 4.24). Cependant, l’écart à l’équilibre thermodynamique
est également très marqué notamment après 5000 h d’exposition (Figure 4.70). En effet,
les simulations DICTRA ne prédisent que des carbures M7C3 dont la fraction volumique
est homogène dans l’épaisseur de l’acier. Tandis qu’expérimentalement les deux carbures
coexistent (Figure 4.70). Comme discuté précédemment, le fait que les simulations prédisent
une précipitation plus faible dans l’acier EM10 mais sur une plus grande épaisseur est en
accord avec le fait que la teneur en chrome initialement présente dans l’acier EM10 est plus
faible par rapport aux aciers AIM1 et 316L et engendrerait une précipitation de carbures
M7C3 plus facilement par rapport aux aciers austénitiques AIM1 et 316L. De plus, un autre
phénomène pourrait être à l’origine de cette différence entre les aciers austénitiques et
ferritiques : la fine microstructure de l’acier EM10 (nombreux joints de grains) pourraient
également favoriser la germination de carbures dans l’acier EM10 et initier plus rapidement la
transformation de carbures M23C6 en carbures M7C3. Ce phénomène ne peut pas être mis en
évidence par le logiciel DICTRA et il n’est pas possible, à ce jour, de décorréler l’ensemble des
phénomènes cités précédemment.
Dans un deuxième temps, les épaisseurs des zones de précipitation simulées par DICTRA
sont toujours inférieures aux épaisseurs de précipitation mesurées expérimentalement. Ce
résultat est en accord avec le fait qu’expérimentalement une troisième zone de précipitation
est observée. Pour rappel, cette zone correspond à la précipitation de carbures dans les joints
de grains du métal. Cette zone ne peut être simulée par le logiciel DICTRA qui ne permet
que la simulation de la carburation intragranulaire sans tenir compte de l’influence de la
microstructure.
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Figure 4.68 – Nature des carbures prédite par la simulation superposées aux fractions volumiques
de carbures mesurées sur l’acier AIM1 carburé 1000 h et 5000 h à 600 °C.
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Figure 4.69 – Nature des carbures prédite par la simulation superposées aux fractions volumiques
de carbures mesurées sur l’acier 316L carburé 1000 h et 5000 h à 600 °C.
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Figure 4.70 – Nature des carbures prédite par la simulation superposées aux fractions volumiques
de carbures mesurées sur l’acier EM10 carburé 1000 h et 5000 h à 600 °C.


































Figure 4.71 – Comparaison des fractions volumiques de carbures prédites par Thermocalc avec
celles mesurées par DRX après 5000 h d’exposition à 600 °C.
L’écart à l’équilibre thermodynamique de précipitation étant plus marqué pour l’acier 316L
(moins de 20 % de carbures M7C3 sur environ 50 micromètres après 5000 h d’exposition), de
nouvelles simulations sont réalisées pour cet acier. Les simulations sont effectuées dans le cas
où la précipitation des carbures M7C3 est exclue. Les nouveaux profils et fractions volumiques
simulés sont reportées sur les Figures 4.72 et 4.73.
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Figure 4.72 – Profils de concentration en carbone simulés superposés aux profils de concentration
en carbone mesurés par microsonde pour l’acier 316L carburé à 600 °C à ac > 1
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Figure 4.73 – Fractions volumiques de carbures prédites par la simulation superposées aux fractions
volumiques de carbures mesurées sur l’acier 316L carburé 1000 h et 5000 h à 600 °C.
Dans ce cas, un facteur de labyrinthe égal à f 2, inférieur à celui utilisé dans le cas de la
précipitation des deux carbures (f 4), est nécessaire pour obtenir un bon accord entre les
simulations des cinétiques de carburation intragranulaires et les profils de concentration en
carbone dans cette zone. De plus, comme à 600 °C, au-délà de 3000 h d’exposition pour les
trois aciers, une valeur du facteur de labyrinthe égale à λ = f q, où q est supérieur à 2 cette
fois, semble nécessaire pour obtenir un meilleur ajustement avec les profils de concentration
en carbone dans la zone intragranulaire. Enfin, sur la Figure 4.73, malgré une différence
concernant la nature des carbures dans les 50 premiers micromètres, les épaisseurs et les
fractions volumiques des carbures totales sont en bon accord avec les résultats expérimentaux.
En effet, en surface l’exclusion de la phase M7C3 engendre la simulation de 80 % de carbures
M23C6 alors qu’expérimentalement 60 % de M23C6 et 20 % de M7C3 sont observés.
Les simulations réalisées pour les différents aciers montrent que deux paramètres sont
ajustables pour parvenir à simuler correctement les profils de concentration en carbone :
— la valeur de la puissance du facteur de labyrinthe f q ;
— la nature des carbures pouvant précipiter à l’équilibre thermodynamique.
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De plus, nous avons mis en évidence que l’utilisation du facteur de labyrinthe est
caractéristique de l’effet "bloquant" des précipités pour la diffusion du carbone dans l’acier.
Enfin, les simulations montrent également que les valeurs des facteurs de labyrinthe utilisés
et les natures des phases autorisées à précipiter varient en fonction de la nature de l’acier.
En effet, l’écart à l’équilibre thermodynamique de précipitation et l’ampleur de la zone de
carburation intergranulaire sont différents selon la nature de l’acier. Pour l’acier 316L, il est
nécessaire d’exclure la phase M7C3 des simulations ce qui n’est pas une solution pour les aciers
AIM1 et EM10 plus proches de l’équilibre thermodynamique. En effet, expérimentalement pour
l’acier EM10, la transformation des carbures M23C6 en carbures M7C3 est initiée sur plus de 200
micromètres. Ce résultat peut être expliqué par le fait que la microstructure fine de l’acier EM10
favoriseraient la transformation des carbures. Cette observation est en accord avec le fait qu’une
correction plus faible des profils simulés avec le facteur de labyrinthe est nécessaire (utilisation
d’un facteur de labyrinthe égal à f 2). Pour l’acier AIM1 l’écart à l’équilibre thermodynamique
est légèrement plus marqué que pour l’acier EM10 mais la précipitation de carbures de type
M7C3 est plus importante que l’acier 316L hypertrempé. Cette différence par rapport à l’acier
316L peut être expliqué par le fait que l’acier AIM1 est déformé à 20 %. Ainsi, il est probable
que les dislocations présentes dans l’acier favorisent de nouveau la transformation des carbures.
L’ensemble de ces observations met en évidence qu’à 600 °C, la microstructure comme les
cinétiques de précipitation des carbures sont des paramètres qui influent sur l’établissement de
l’équilibre thermodynamique et jouent un rôle sur la précision des simulations DICTRA. Ces
phénomènes, généralement accentués quand la température diminue, ne sont malheureusement
pas pris en compte par le logiciel DICTRA. C’est pourquoi, comme nous allons le voir à 500
°C, les écarts entre les simulations et les profils expérimentaux seront beaucoup plus marqués.
4.3.3.2.2 500 °C Meriem
Des simulations de diffusion et précipitation du carbone à l’aide du logiciel
DICTRA sont réalisées à 500 °C pour l’acier 316L. À cette température, une vitesse de
transfert du carbone à la surface de l’acier et une faible zone de carburation intragranulaire
sont observées expérimentalement. Pour tenir compte de l’évolution de la concentration en
carbone à la surface de l’acier, un flux de carbone JC est imposé à la surface de l’acier dans le
logiciel DICTRA pour simuler l’évolution de la concentration en carbone en fonction de la
durée d’exposition Equation (4.15) :
JCVm = fk(aC(t)− aEQC ) (4.15)
• JC est la quantité de carbone transférée du milieu vers l’acier mol.cm−2.s−1 ;
• Vm est le volume molaire du milieu, ici le sodium ;
• fk est le coefficient de transfert du carbone à l’interface sodium - acier ;
• aC(t) est l’activité en carbone à la surface de l’acier en fonction du temps ;
• aEQC est l’activité en carbone atteinte à la surface de l’acier à l’équilibre thermodynamique
à la surface de l’acier.
Dans les simulations, la valeur de l’activité en carbone aEQC atteinte à la surface de l’acier 316L
à l’équilibre thermodynamique est choisie égale à l’activité en carbone calculée à l’équilibre
quasi-stationnaire d’après les calculs Thermocalc à partir de la concentration en carbone
mesurée dans le feuillard à 500 °C à l’équilibre quasi-stationnaire. Cette activité est reportée
dans le Tableau 4.11 et elle est égale à 2,3. La vitesse de transfert du carbone à la surface de
l’acier une vitesse fk égale à 2 10−13 m.s−1.
La simulation de l’évolution de la concentration en carbone à la surface de l’acier en fonction
du temps est reportée sur la Figure 4.74.
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Figure 4.74 – Simulation de l’évolution de la concentration en carbone à la surface de l’acier en
fonction du temps superposées aux concentrations en carbone mesurées expérimentalement pour
l’acier 316L exposé entre 500 et 5000 h à 500 °C et aC > 1.
D’après Figure 4.74, un bon accord est obtenu entre les mesures expérimentales et
la simulation avec un coefficient de transfert imposé égal à 2 10−13 m.s−1 sauf pour la
concentration en carbone mesurée après 5000 h d’exposition.
Les profils de concentration en carbone simulés sont reportés sur la Figure 4.75. La
Figure 4.75 met en évidence que les épaisseurs des zones de carburation intragranulaires sont
relativement bien prédites avec l’utilisation d’un facteur de labyrinthe égal à 2 en excluant
la précipitation de carbures M7C3 comme cela était le cas à 600 °C. De plus, la Figure 4.75
montre qu’une importante partie du profil de concentration en carbone n’est pas simulée à
l’aide du logiciel DICTRA. Comme nous l’avons vu précédemment, il est possible que cette
zone corresponde à une zone de diffusion du carbone présent en solution solide dans la matrice
austénitique à l’état sursaturé. Il est également possible que cette diffusion du carbone soit
influencée par la présence de joints de grains.
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Figure 4.75 – Profils de concentration en carbone simulés superposés aux profils de concentration
en carbone mesurés par microsonde pour l’acier 316L carburé à 500 °C à ac > 1.
Pour les aciers AIM1 et EM10, dans le but d’évaluer si, comme pour l’acier 316L, une
importante partie des profils de concentration en carbone n’est pas prédite, des simulations
DICTRA sont également réalisées. Ces modélisations sont effectuées dans le but de maximiser
l’épaisseur de carburation prédite par le logiciel. Pour cela, la concentration en carbone imposée
à la surface des aciers est choisie égale à la concentration en carbone mesurée sur les profils
de concentration expérimentaux après 5000 h d’exposition (8 % at. pour les deux aciers après
5000 h d’exposition). De plus, la précipitation des deux carbures M23C6 et M7C3 est cette
fois-ci considérée et des facteurs de labyrinthe égaux à f 4 et f 2 sont utilisés pour les aciers
AIM1 et EM10 respectivement (paramètres similaires à ceux utilisés à 600 °C). Les simulations
superposées aux profils de concentration en carbone expérimentaux après 5000 h d’exposition
à 500 °C sont reportées sur la Figure 4.76
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Zone de carburation non révélée
sur les micrographies
pour l'acier AIM1
Figure 4.76 – Profils de concentration en carbone simulés superposés aux profils de concentration
en carbone mesurés par microsonde pour les aciersr AIM1 et EM10 après 5000 h d’exposition à 500
°C à ac > 1.
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D’après la Figure 4.76, malgré des paramètres qui permettent de maximiser les épaisseurs
de carburation simulées, une importante partie des profils de concentration en carbone
expérimentaux n’est pas prédite à l’aide du logiciel DICTRA et les profils de concentration
en carbone ne sont pas superposés aux profils expérimentaux. Ces résultats sont en accord
avec les observations faites précédemment concernant l’acier 316L : importance du degré de
précipitation, nature des carbures, et microstructure sur l’allure des profils de diffusion.
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4.4 Conclusions
Dans ce chapitre, les états de carburation des aciers AIM1, 316L et EM10 ont été
caractérisés à 500, 600 et 650 °C pour des durées allant de 500 à 5000 h d’exposition.
Plusieurs techniques d’analyses ont été comparées afin de quantifier le carbone présent
dans les échantillons (prise de masse, analyse LECO, microsonde de Castaing).
L’utilisation de différentes techniques a permis de valider le protocole mis en place
pour la mesure des profils de concentration en carbone dans l’épaisseur des échantillons
par microsonde de Castaing. La diffusion du carbone étant couplée à la précipitation
sous forme de carbures, une importante campagne expérimentale de caractérisation des
carbures a été menée. Pour cela, deux campagnes à SOLEIL et à l’ESRF ont été réalisées
afin d’utiliser la diffraction du rayonnement synchrotron pour déterminer la nature et
les fractions volumiques de carbures dans l’épaisseur des échantillons. Le couplage de
l’ensemble des techniques de caractérisation a mis en évidence :
À hautes températures, 600 et 650 °C : deux zones de carburation intragranulaire
et intergranulaire. Dans la zone intragranulaire, la précipitation de carbures M23C6 et
M7C3 a été observée. Des carbures de type M23C6 ont également été identifiés dans les
joints de grains sous la partie intragranulaire. Enfin, l’essentiel du carbone semble être
présent sous forme de carbures.
À basse température, 500 °C : deux zones de carburation. Une première zone
intragranulaire constituée de carbures de type M23C6 et une zone sans carbure, où il a
été suggéré que le carbone diffuse en solution sursaturée dans les grains et les joints de
grains du métal.
Le couplage de l’ensemble des caractérisations a permis de comparer trois modèles
cinétiques de diffusion et précipitation du carbone dans la zone intragranulaire.
L’influence du degré de précipitation du carbone sur la cinétique de carburation a
été prise en compte par l’utilisation de deux modèles de diffusion et précipitation
[28, 30]. Cependant, ces modèles n’ont pas permis de simuler l’ensemble des profils de
concentration en carbone dans cette zone car ils ne tenaient pas compte de l’évolution
de l’état de la précipitation dans la profondeur des échantillons.
Ce dernier phénomène ainsi que l’influence de la géométrie des précipités sur le
ralentissement de la cinétique de carburation (facteur de labyrinthe) ont été pris en
compte à l’aide de simulations par le logiciel DICTRA. Cependant, il est nécessaire de
modifier la nature des carbures autorisés à précipiter et la valeur du facteur de labyrinthe
en fonction de la nature de l’acier et la température. De plus, malgré ces ajustements,
il n’a pas été possible de prédire précisément la nature des carbures et les fractions
volumiques des carbures ayant précipité dans les échantillons. Enfin, les simulations
n’ont pas permis de décrire le profil de concentration en carbone aux profondeurs plus
importantes (zone intergranulaire de carburation), phénomène d’autant plus marqué à
500 °C.
Les résultats expérimentaux et les différents modèles cinétiques utilisés ont mis en
évidence l’importance de l’état de précipitation sur la diffusion du carbone dans les
aciers. Les écarts à l’équilibre thermodynamique observés expérimentalement ont montré
que le modèle cinétique actuellements utilisé par DICTRA pour simuler la diffusion
et précipitation du carbone, modèle développé à plus haute température (1000 °C),
présentait des limites à plus basses températures (de 500 à 650 °C). Ce phénomène est
d’autant plus marqué à 500 °C car l’écart à l’équilibre thermodynamique est couplé à
l’effet de la diffusion et/ou à la précipitation du carbone dans les joints de grains qui doit
être évidemment pris en compte lors d’étude de la fragilisation d’acier par le carbone.
Chapitre 5
Étude de l’interaction B4C - aciers
dans le sodium
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Le deuxième volet de ce programme expérimental concernant l’étude de l’interaction B4C
– acier est présenté dans cette partie. L’objectif ici, est de discuter de l’interaction B4C - acier
en milieu sodium à 500 et 600 °C.
À ces températures, les trois aciers de l’étude sont exposés dans le sodium liquide contenant
de la poudre de B4C de qualité nucléaire entre 250 et 3000 h. Un autre essai est réalisé dans
le but de simuler la présence plus importante de carbone libre dans le B4C pour étudier son
impact sur le comportement en corrosion et plus particulièrement sur le degré de carburation.
Pour cela, l’acier 316L est exposé dans le sodium liquide contenant de la poudre de B4C et 1
% mass. de poudre de graphite pour des durées allant de 250 h à 3000 h.
Dans un premier temps, l’interaction B4C - acier sera caractérisée à l’aide de différentes
techniques d’analyse (microscopies optique et électronique, SDL et microsonde de Castaing). La
comparaison des essais réalisés avec la littérature, permettra d’évaluer l’influence de la nature
du B4C (pastille versus poudre), de la géométrie de l’essai (configuration pastilles dans une
gaine) et de la température sur l’interaction.
Dans un deuxième temps, une étude thermodynamique et cinétique de l’interaction B4C - acier
sera présentée.
5.1 Caractérisations de l’interaction B4C - acier à 500 et 600 °C
5.1.1 Prises de masse
À 500 et 600 °C, les évolutions des prises de masse par unité de surface des trois aciers sont
reportées en fonction de la durée d’exposition et en fonction de la racine carrée de la durée
d’exposition (Figures 5.1 à 5.3).
À 600 °C, pour les trois aciers, une prise de masse entre 1,1 et 1,4 mg.cm−2 est mesurée après
3000 h d’exposition avec une prise de masse légèrement plus importante pour l’acier 316L. De
plus, comme présenté sur la Figure 5.2, l’évolution des prises de masse par unité de surface est
linéaire en fonction de la racine carrée du temps d’exposition. La cinétique d’interaction est
donc parabolique et probablement contrôlée par des mécanismes diffusionnels.






















Figure 5.1 – Évolution de la prise de masse par unité de surface en fonction du temps d’exposition
à 600 °C dans le sodium contenant de la poudre de B4C.
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Figure 5.2 – Evolution de la prise de masse par unité de surface en fonction de la racine carrée du
temps à 600 °C dans le sodium contenant de la poudre de B4C.
À 500 °C, pour les trois aciers, de légères prises de masse entre 0,2 et 0,3 mg.cm−2 sont
mesurées. Sur la Figure 5.3, l’évolution de la prise de masse par unité de surface des échantillons
au cours du temps n’est pas évidente à déceler même s’il peut être proposé qu’une légère
croissance s’opère entre 500 et 3000 h. De plus, la cinétique de prise de masse est nettement
plus faible qu’à 600 °C. Dans cet essai, afin de s’assurer que l’interaction B4C - acier n’est pas
limitée par la quantité de bore ou de carbone dans le sodium, des éprouvettes de corrosion
de chacune des nuances d’acier sont insérées à la fin des 3000 h d’essai. Ces éprouvettes sont
exposées ensuite durant 500 h. D’après la Figure 5.3, les prises de masses de ces éprouvettes
sont proches de celles des éprouvettes exposées dès le début de l’essai durant 500 h (avec un
écart plus important pour l’acier 316L). Ce résultat indique donc que l’interaction B4C - acier
n’est pas limitée par les quantités de bore et de carbone présentes dans le sodium.


















après le début 
de l'essai
Figure 5.3 – Évolution de la prise de masse par unité de surface en fonction du temps d’exposition
à 500 °C dans le sodium contenant de la poudre de B4C.
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5.1.2 Microstructure après interaction
La microstructure en coupe des échantillons après interaction est observée à l’aide
de différentes révélations électrochimiques. La révélation au persulfate d’ammonium est
utilisée pour les aciers AIM1 et 316L et la révélation à l’acide oxalique pour l’acier EM10.
Les micrographies après 1000 h d’interaction pour chaque acier sont représentées sur les
Figures 5.4 et 5.5. À 600 °C, trois zones distinctes de corrosion sont observées :
— une première zone A de corrosion formée de deux couches homogènes (A1 et A2) présentées
sur la Figure 5.5 ;
— une deuxième zone B où des précipités épais sont formés au niveau des joints de grains ;
— une troisième zone visible pour l’acier EM10 où des précipités plus fins sont formés au
niveau des joints de grains.
De plus, au dessus de ces trois zones, des précipités sont formés à la surface des échantillons
austénitiques.
(a) AIM1 (b) 316L
(c) EM10
Figure 5.4 – Microstructure après révélation des aciers (a) AIM1, (b) 316L et (c) EM10 après 1000
h d’interaction avec la poudre de B4C dans le sodium à T = 600 °C.
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(a) AIM1 (b) 316L
(c) EM10
Figure 5.5 – Microstructure après révélation des aciers (a) AIM1, (b) 316L et (c) EM10 après 1000
h d’interaction avec la poudre de B4C dans le sodium à T = 600 °C.
5.1.3 SDL et microsonde de Castaing : composition élémentaire et nature des
zones de corrosion
5.1.3.1 600 °C
La composition chimique des zones formées est déterminée qualitativement à l’aide des
cartographies WDS et ensuite quantitativement à l’aide de la SDL et de la microsonde de
Castaing.
Sur la Figure 5.6 sont reportées les cartographiques élémentaires du bore, du carbone et du
nickel. Les cartographies mettent en évidence que :
— les zones A1 et A2 sont composées de bore (la zone A1 est plus riche que la zone A2) ;
— la zone B de précipitation intergranulaire est également riche en bore ;
— les zone C de précipitation intergranulaire est riche en carbone ;
— les précipités présents à la surface des échantillons austénitiques sont riches en nickel.
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(a) B (b) C (c) Ni
Figure 5.6 – Cartographies élémentaires de l’acier 316L après 1000 h d’interaction avec la poudre
de B4C dans le sodium à T = 600 °C.
Les analyses SDL des échantillons après interaction sont reportées sur les Figures 5.7 à 5.9.
Premièrement, à la surface des échantillons, une première zone constituée de 45 ± 2 % at.
et de 30 ± 2 % at. de bore et contenant du fer, du chrome et du nickel est observée. Cette
zone correspond aux zones A1 et A2 respectivement. Les concentrations en bore mesurées dans
ces zones sont confirmées à la microsonde de Castaing. Elles suggèrent la formation d’une
couche de MB (M : Métal) en externe et d’une couche de borure M2B en interne. La formation
de ces deux composés est confirmée par DRX en incidence rasante (2° et 10°) (Figures 5.10
à 5.12) pour les trois aciers et par EBSD pour l’acier AIM1 (images en contraste de bandes et
détermination des phases par analyse des lignes de Kikuchi (Figure 5.13)). Dans ces zones A1
et A2, la comparaison du rapport Cr/Fe et Ni/Fe avec les rapports dans le cœur du matériau
met en évidence un appauvrissement en nickel et un enrichissement en chrome. De plus, dans
ces couches pour l’acier AIM1 d’après les analyses EBSD (Figure 5.13), des carbures de titane
Ti(C,N) (initialements présents dans l’acier) sont identifiés et indiquent donc que les couches
croissent à l’intérieur de l’acier. Enfin, pour les échantillons austénitiques, un enrichissement
en nickel est observé en extrême surface des couches de borures. Ce résultat, en accord avec les
observations WDS, peut être expliqué par deux phénomènes :
— une dissolution du nickel du matériau dans le sodium et sa reprécipitation à la surface
des échantillons. Ce phénomène de dissolution préférentielle du nickel dans le sodium
s’explique par une solubilité plus forte du nickel dans le sodium par rapports aux autres
éléments tels que le fer, le chrome ou le molybdène [62] ;
— une diffusion des cations de fer et de chrome du cœur vers la surface de l’acier selon la
théorie de l’oxydation interne de C. Wagner [28].
Deuxièmement, en dessous des couches de borures A1 et A2 est observée une légère diffusion
du bore assimilée à la zone B. Cette zone correspond à la précipitation de borures dans les joints
de grains du métal (visible sur la Figure 5.6a entre 5 et 10 micromètres de profondeur). Dans
cette zone des borures M2B sont identifiés par EBSD (Figure 5.13).
Enfin, les profils SDL mettent en évidence la présence d’une dernière zone C située en dessous
de la zone de diffusion du bore. Cette zone correspond à la diffusion du carbone sous les couches
de borures.
Les épaisseurs des trois zones A, B et C identifiées précédemment sont reportées dans le
Tableau 5.1. Les épaisseurs des zones A1 et A2 correspondent à une moyenne de 25 mesures
effectuées sur les images MEB. La limite de la zone B est définie dès que la teneur en bore a
atteint 0,05 % at. Les épaisseurs des zones C sont déterminées sur les profils microsonde du
carbone (Figure 5.14) dès que la concentration en carbone croise la concentration en carbone
initiale dans l’acier.
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Figure 5.7 – (a) Profils de diffusion du B, C, Fe, Cr, Ni et Na dans l’épaisseur de l’acier AIM1 après
1000 h d’exposition. (b) Profils de diffusion du B et C de l’acier AIM1 en fonction du temps
d’exposition.
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Concentration en carbone initiale
(b)
Figure 5.8 – (a) Profils de diffusion du B, C, Fe, Cr, Ni et Na dans l’épaisseur de l’acier 316L après
1000 h d’exposition. (b) Profils de diffusion du B et C de l’acier 316L en fonction du temps
d’exposition.
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Concentration en carbone initiale
(b)
Figure 5.9 – (a) Profils de diffusion du B, C, Fe, Cr, Ni et Na dans l’épaisseur de l’acier EM10
après 1000 h d’exposition. (b) Profils de diffusion du B et C de l’acier EM10 en fonction du temps
d’exposition.




















Figure 5.10 – Diffractogrammes normalisés en incidence rasante 2 et 10 ° de la surface de l’acier
AIM1 après 500 h d’interaction avec la poudre de B4C dans le sodium à T = 600 °C.




















Figure 5.11 – Diffractogrammes normalisés en incidence rasante 2 et 10 ° de la surface de l’acier
316L après 500 h d’interaction avec la poudre de B4C dans le sodium à T = 600 °C.
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Figure 5.12 – Diffractogrammes normalisés en incidence rasante 2 et 10 ° de la surface de l’acier
EM10 après 500 h d’interaction avec la poudre de B4C dans le sodium à T = 600 °C.
Figure 5.13 – Images en constraste de bandes réalisées par EBSD et détermination des phases par
analyses des lignes de Kikuchi pour l’acier AIM1 après 1000 h d’interaction avec le B4C à 600 °C.
Tableau 5.1 – Evolution des épaisseurs des zones de corrosion A, B, C en fonction du temps
d’exposition à T = 600 °C.





Couche de borure MB : Zone A1 250 0 0,9 ± 0,1 0,9 ± 0,2
500 0,7 ± 0,1 2,7 ± 0,2 1,6 ± 0,2
1000 2,4 ± 0,2 3,2 ± 0.2 2,9 ± 0,2
3000 6,7 ± 0,4 7,9 ± 0,5 5,0 ± 0,5
Couche de borure M2B : Zone A2 250 2,6 ± 0,2 1,2 ± 0,2 1,8 ± 0,2
500 3,4 ± 0,3 2,5 ± 0,3 2,4 ± 0,2
1000 4,7 ± 0,5 3,6 ± 0,3 3,5 ± 0,2
3000 7,2 ± 0,4 6,1 ± 0,6 10 ± 0,5
Zone de diffusion du bore : Zones A + B 250 - 20 9
500 26 - -
1000 42 44 18
3000 60 54 19
Zone de carburation : Zone C 250 – 3000 200 - 400 250 - 400 150 - 500
Le carbone étant considéré comme l’élément responsable de la fragilisation des gaines
au contact du B4C, d’après le REX en réacteur décrit dans le Chapitre 2, une attention
particulière est portée aux profils de concentration en carbone dans les échantillons
(quantification et évolution des profils de concentration en carbone en fonction du temps).
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Les analyses SDL permettent d’obtenir une quantification précise du carbone sur les 70
premiers micromètres (Figures 5.7 à 5.9). La microsonde de Castaing est utilisée pour obtenir
les profils de concentration en carbone au-delà de cette profondeur dans toute l’épaisseur des
échantillons (Figure 5.14). Les profils SDL et microsonde mettent en évidence, pour les trois
aciers, un appauvrissement en carbone dans les couches de borures puis un enrichissement
au-delà par rapport à la concentration en carbone initialement présente dans les aciers. Les
concentrations maximales en carbone mesurées sont de 1,5, 0,7 et 2 % at. pour les aciers
AIM1, 316L et EM10 respectivement. Ces valeurs maximales sont systématiquement mesurées
sous la zone de formation des borures dans les joints de grains (zone B). Après 250 h, la
pénétration du carbone atteint 250, 200 et 150 µm pour les aciers AIM1, 316L et EM10
respectivement. Puis celle-ci croît avec le temps. Il est important de noter que la quantité
totale de carbone ayant diffusé dans les aciers semble ne pas évoluer en fonction du temps. En
effet, comme le montrent les Figures 5.7b, 5.8b et 5.9b, les valeurs des pics de concentration en
carbone sous les zones de diffusion du bore (zones A et B) diminuent et les profils s’aplanissent
en fonction de la durée d’exposition pour des profondeurs plus importantes (Figure 5.14).






















































Figure 5.14 – Profils de carburation obtenus à la microsonde de Castaing pour les aciers AIM1,
316L et EM10 en fonction de la profondeur après 250, 1000 et 3000 h d’exposition dans le sodium
liquide contenant de la poudre de B4C à T = 600 °C.
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Pour l’essai réalisé en présence de poudre de graphite et de la poudre de B4C, les profils
de concentration réalisés par SDL sur la Figure 5.15 indiquent une concentration maximale en
carbone de 0,6 % at. pour l’acier 316L. Cette teneur est similaire à la concentration en carbone
mesurée dans l’acier 316L après interaction avec la poudre de B4C (Figure 5.8).
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Figure 5.15 – (a) Profils de diffusion du B, C, Fe,Cr, Ni et Na dans l’épaisseur de l’acier 316L après
3000 h d’exposition avec de la poudre de B4C et de graphite à 600 °C.
5.1.3.2 500 °C
À 500 °C, après leur interaction avec le B4C, les échantillons sont analysés par SDL, par
microsonde (pour l’acier AIM1 uniquement) et par diffraction des rayons X. Les analyses SDL
sont reportées sur les Figures 5.16 à 5.18.
Tout d’abord, à la surface des échantillons, une première zone constituée de 30 ± 5 % at.
de bore et riche en chrome, fer et nickel est observée. Dans cette zone, la comparaison du
rapport Cr/Fe et Ni/Fe avec les rapports dans le cœur du matériau met en évidence, de
nouveau, un appauvrissement en nickel et un enrichissement en chrome. Cette première est
notée zone A’. La concentration en bore mesurée suggère la formation d’une couche de M2B à
la surface des aciers. La formation de borures M2B et l’absence de MB sont confirmées par
DRX en incidence rasante (2 ou 10°) sur les Figures 5.19 à 5.21 pour les trois aciers après 300
h d’exposition à 500 °C. Ces analyses mettent également en évidence la présence de carbures
Cr23C6 dans les aciers 316L et EM10. Ensuite, comme pour les essais à 600 °C, une légère
diffusion du bore est observée en dessous de la couche de M2B (zone appelée B’). Enfin, après
la zone de diffusion bore, du carbone pénètre dans le matériau (zone C’). Les images des zones
A’, B’ et C’ n’ont pas été réalisées pour cette température.
Comme après l’essai à 600 °C, les analyses SDL et microsonde mettent en évidence, pour les
trois aciers, un appauvrissement en carbone dans les couches de borures puis un enrichissement
au-delà par rapport à la concentration initialement présente dans les aciers. L’enrichissement
en carbone est en accord avec la présence de carbures sur les diffractogrammes des acier 316L
et EM10 sur les Figures 5.20 et 5.21. Les concentrations maximales en carbone mesurées
après 300 h d’exposition sont d’environ 2 % at. pour les trois aciers. Cette valeur diminue
par la suite pour atteindre une valeur inférieure à 1 % at. après 3000 h d’exposition pour les
trois aciers. Les profils de concentration en carbone par microsonde de Castaing réalisés pour
l’acier AIM1 confirment ces valeurs (Figure 5.22). Après 300 h, la pénétration de carbone
atteint 60, 60 et plus de 80 µm pour les aciers AIM1, 316L et EM10 respectivement. Après
3000 h d’exposition, elle est autour de 100 µm ou plus importante. D’après le Tableau 5.2,
la profondeur de pénétration du carbone dans l’acier EM10 est supérieure à celles observées
pour les aciers austénitiques AIM1 et 316L.
Enfin, il est important de constater que les intégrations des profils de concentration en carbone
sur les Figures 5.16 à 5.18 montrent que le degré de carburation des aciers est constant en
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fonction de la durée d’exposition, un comportement déjà observé à 600 °C. L’intégration des
profils de concentration en carbone donne la quantité de carbone transférée dans l’acier. Ainsi,
cette observation suggère que le degré de carburation des aciers n’augmente pas au cours du
temps.


























































Artéfact causé par une coupure











Figure 5.16 – (a) Profils de diffusion du B, C, Fe, Cr, Ni et Na dans l’épaisseur de l’acier AIM1
après 3000 h d’exposition. (b) Profils de diffusion du B et C de l’acier AIM1 en fonction du temps
d’exposition.


































































Figure 5.17 – (a) Profils de diffusion du B, C, Fe, Cr, Ni et Na dans l’épaisseur de l’acier 316L
après 3000 h d’exposition. (b) Profils de diffusion du B et C de l’acier 316L en fonction du temps
d’exposition.
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Figure 5.18 – (a) Profils de diffusion du B, C, Fe, Cr et Na dans l’épaisseur de l’acier EM10 après
3000 h d’exposition. (b) Profils de diffusion du B et C de l’acier EM10 en fonction du temps
d’exposition.














Figure 5.19 – Diffractogramme en incidence rasante (2°) de la surface de l’acier AIM1 après 300 h
d’interaction avec la poudre de B4C dans le sodium à T = 500 °C.















Figure 5.20 – Diffractogramme en incidence rasante (2°) de la surface de l’acier 316L après 300 h
d’interaction avec la poudre de B4C dans le sodium à T = 500 °C.
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Figure 5.21 – Diffractogramme en incidence rasante (2°) de la surface de l’acier EM10 après 300 h
d’interaction avec la poudre de B4C dans le sodium à T = 500 °C.
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Figure 5.22 – Profils de carburation obtenus à la microsonde de Castaing pour l’acier AIM1 en
fonction de la profondeur après 500 et 1500 h d’exposition dans le sodium liquide contenant de la
poudre de B4C à T = 500 °C.
Les épaisseurs des trois zones A’, B’ et C’ sont mesurées et reportées dans le Tableau 5.2.
Elles sont déterminées à partir des profils de concentration réalisés par SDL. La limite de la
zone A’ est choisie à la fin du plateau de concentration en bore. La zone B’ est définie dès que
la teneur en bore atteint 0,5 % at. et la zone C’ peut être déterminée précisément pour l’acier
AIM1 à partir des profils de concentration en carbone de la microsonde sur la Figure 5.22
quand la concentration en carbone croise la concentration en carbone initiale dans l’acier.
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Tableau 5.2 – Evolution des épaisseurs des zones de corrosion A, B, C en fonction du temps
d’exposition à T = 500 °C.





Couche de borure M2B 300 0,4 0,2 0,3
3000 1,5 1,4 0,9
Zone de diffusion du bore : Zones A + B 300 0,7 4 1,3
3000 1,6 5 2,4
Zone de carburation : Zone C 300 60 60 > 80
3000 ≈ 100 > 90 > 70
5.2 Description de l’interaction B4C - acier
À 500 et 600 °C, une et deux couches de borures MB et M2B sont formées respectivement
à la surface des aciers. La formation de couches de borures lors de l’interaction B4C - acier en
milieu sodium a également été observée dans la littérature. En effet, des zones de corrosion
identiques de type MB et M2B ont été identifiées à la surface d’aciers X10CrNiMoTiB1515
et X8CrNiMoNb1616 après 1000 h d’interaction avec des pastilles de B4C dans le sodium à
600 °C par H.J. Heuvel et al. [47]. Seule une couche de borure M2B a été caractérisée lors de
l’interaction d’un acier 15Cr15Ni (type D9) avec des pastilles de B4C dans le sodium à 700 °C
par K. Chandran et al. [48].
De plus, dans nos essais, un appauvrissement en carbone est observé dans la couche de
borures suivi d’un enrichissement au-delà, plus en profondeur dans les aciers. Ce phénomène a
également été observé par H.J. Heuvel et al. [47]. Les auteurs ont proposé que ce phénomène
d’appauvrissement et d’enrichissement en carbone était induit par la formation préférentielle
de borures en surface. Le scénario proposé par les auteurs est le suivant : le bore, en
pénétrant dans le matériau, réagit avec le substrat et les carbures (riches en chrome) pour
former une couche de borures. Ce scénario est thermodynamiquement possible d’après le
diagramme de prédominance du bore et du carbone calculé pour l’acier AIM1 à 600 °C sur
la Figure 5.23. En effet, la Figure 5.23 montre que les borures sont globalement plus stables
que les carbures (l’activité en bore nécessaire pour former les premiers borures est inférieure
à l’activité en carbone nécessaire pour former les premiers carbures). Les explications
concernant la lecture de la Figure 5.23 seront développées dans la suite du manuscrit. Le
carbone ainsi libéré par la dissolution des carbures se retrouve donc libre pour diffuser plus
en profondeur dans les aciers et ainsi enrichir le substrat. Selon H.J. Heuvel et al. [47],
l’observation d’une zone riche en carbone est donc uniquement induite par une redistribution
du carbone contenu dans les carbures présents initalement dans la zone où la couche de
borures se forme. Elle n’est donc pas le résultat d’un transfert de carbone du sodium vers
l’acier. Ce phénomène de redistribution du carbone pendant la boruration d’aciers est
également observé dans la littérature dans le cas de la formation de revêtements de borures
sur des aciers enrichis en carbone [83]. K. Chandran et al. [48], ont également observé un
enrichissement en carbone des aciers mais ont affirmé cette fois-ci qu’il était induit par la
dissolution du carbone provenant des pastilles de B4C et donc que le carbone provenait du
milieu sodium. Dans leurs essais, l’origine de la carburation des aciers avant même l’insertion
de pastilles de B4C peut être discutée car le sodium utilisé contenait 30 ppm (masse) de carbone.
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(a)
Figure 5.23 – Diagramme de prédominance (aB = f(aC)) de l’acier AIM1 calculé à l’aide du logiciel
Thermocalc à 600 °C. Le graphite et le bore rhomboédrique sont considérés comme les états de
référence pour le carbone et le bore respectivement.
Dans notre étude, la quantité de carbone mesurée dans les aciers sous la couche de borures
(par intégration des profils de concentration en carbone) est plus de deux ordres de grandeur
plus importante que l’appauvrissement en carbone dans la couche de borures. Par conséquent,
les profils de concentration en carbone observés sous la couche de borures ne peuvent être
expliqués par le scénario de H.J. Heuvel [47] de redistribution du carbone. Par ailleurs, le degré
de carburation des aciers est constant en fonction du temps. Deux scénari sont possibles pour
expliquer cette observation :
— il existe une quantité de carbone insuffisante dans le sodium ce qui limiterait la carburation
des échantillons ;
— ou la carburation des aciers est un phénomène transitoire : elle s’opère uniquement pendant
les premiers temps d’exposition avant qu’une couche de borures dense et continue ne se
forme en surface des aciers empêchant par la suite la pénétration du carbone.
Le fait que la carburation observée sur les échantillons, exposés à la fin de l’essai, soit identique
à celle des échantillons exposés 500 h au début de l’essai invalide le premier scénario. Par
conséquent, il est probable que la carburation des aciers observée soit un phénomène transitoire.
Pendant cette période, le carbone libre, présent initialement dans le sodium ou provenant de
la dissolution du B4C dans le sodium, carbure les aciers. Néanmoins, l’appauvrissement en
carbone dans la zone B, où la diffusion du bore est observée dans les joints de grain du métal,
pourrait être expliqué par deux phénomènes :
— la stabilité thermodynamique des borures au dépens des carbures. En effet, lors de la
diffusion du bore, les carbures initialement formés sont dissouts et des borures sont formés.
Le carbone libre est alors disponible pour diffuser plus profondément dans l’acier ;
— la boruration des carbures.
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La première possibilité est appuyée par le fait que des borures soient observés dans les joints
de grains du métal d’après les analyses en EBSD (Figure 5.13) alors qu’initialement, comme
observé sur les cartographies WDS, du carbone est présent dans les joints de grains de l’acier
(Figure 5.6). Afin de comparer quantitativement le degré de carburation rencontré dans les
aciers après les essais de carburation décrits dans le Chapitre 4 avec les essais d’interaction
B4C - acier, une superposition des profils de concentration en carbone obtenus par SDL et par
microsonde est reportée sur la Figure 5.24 après 1000 h d’exposition. La comparaison des profils
montre que la carburation des aciers en présence de poudre B4C est nettement inférieure à la
carburation des aciers à ac > 1 qui est également décrite dans le Chapitre 4. Ce phénomène est
probablement dû à une activité en carbone imposée par le B4C ou par le carbone libre présent
dans le sodium plus faible que celle imposée par les languettes d’acier XC38 dans les essais de
carburation présentés dans le Chapitre 4.
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Figure 5.24 – Comparaison entre les profils de carburation après 1000 h d’essai à 600 °C pour les
aciers AIM1, 316L et EM10 avec les profils de concentration en carbone après 1000 h d’interaction
avec la poudre de B4C à 600 °C.
5.3 Étude thermodynamique
À 600 °C, une étude thermodynamique du système bore - carbone - acier, dans les conditions
des essais, est réalisée afin de progresser sur la compréhension de l’interaction B4C - acier et de
comprendre notamment l’observation d’une boruration préférentielle vis-à-vis de la carburation.
Dans ce cadre, les diagrammes de prédominance (aB en fonction de ac) sont tracés à 600 et 500
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°C à l’aide du logiciel Thermocalc (base de données TCFE8) pour des aciers de composition en
Fe, Cr, Ni telles que données dans le Tableau 3.1 du Chapitre 3 et des compositions en B et C
qui évoluent en considérant le graphite et le bore rhomboédrique comme les états de référence
respectifs pour le carbone et le bore.
Les diagrammes de prédominances (aB = f(aC)) sont reportés sur la Figure 5.23 et dans
l’Annexe K sur les Figures K.1 et K.2. Les phases indiquées dans le logiciel Thermocalc sont
les suivantes :
— MB est un borure avec M = Fe, Cr ;
— Cr2B ORTH est un borure de chrome de structure orthorhombique ;
— M2B TETR est un borure de type (Fe,Cr,Ni)0,67(B)0,33 de structure tétraédrique ;
— FCC ou BCC sont les phases austénitique ou ferritique ;
— M23C6 et M7C3 sont des carbures de type (Fe,Cr,Ni)20(Fe,Cr,Ni)3(C,B)6 et
(Fe,Cr,Ni)7(C,B)3.
Tout d’abord, les calculs mettent en évidence une très faible influence de la composition des
aciers sur la nature des phases formées (Figure 5.23 et Figures K.1 et K.2 de l’Annexe K).
Ensuite, la Figure 5.25 et la Figure K.3 de l’Annexe K montrent que, dans les conditions des
essais, les borures sont nettement plus stables que les carbures (l’activité en bore nécessaire
pour former le premier borure M2B est 1000 fois plus faible que l’activité en carbone nécessaire
pour former le premier carbure M23C6). Ce résultat est valable pour les trois nuances d’acier.
Cependant, un léger effet de la composition en nickel et en chrome est observé :
— une diminution de la teneur en nickel tend à augmenter la stabilité des borures MB au
dépend des borures M2B et tend à augmenter la stabilité des carbures ;
— une augmentation de la teneur en chrome stabilise les carbures et n’a pas d’influence sur
celle des borures.
Dans le sodium, les activités en bore et en carbone imposées par la poudre de B4C ne sont
pas mesurées expérimentalement. Cependant, une approche thermodynamique est réalisée afin
d’estimer, par le calcul, les activités en carbone et en bore imposées par la dissolution du B4C
dans nos essais. Pour cela, les activités aB et aC sont exprimées à l’aide de la loi de Henri et
de la loi de Raoult dans le cas d’un soluté fortement concentré dans une solution (γc tend vers
1) où le comportement de la solution tend vers l’idéalité. Ainsi, les activités en carbone et en









• aC et aB sont les activités en carbone et en bore dans le sodium (graphite et bore
rhomboédriques considérés comme états de référence) ;
• [C] et [B] sont les concentrations en carbone et en bore dans le sodium (% at.) ;
• SC(Na) et SB(Na) sont les solubilités du carbone et du bore dans le sodium (% at.).
Les concentrations en carbone et en bore sont calculées en supposant une dissolution
stœchiométrique de la poudre de B4C dans le sodium (Equation (5.3)). Ainsi, d’après les
Equations (5.1) à (5.3), une relation entre l’activité en bore et l’activité en carbone peut être
écrite (Equation (5.4)).
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Les solubilités du carbone et du bore dans le sodium sont calculées à 600 et 500 °C d’après les
données reportées dans le livre de H-U. Borgstedt [84] pour le bore et d’après la loi de R. Ainsley
et al. [85] pour le carbone (Equation (5.5)). Les valeurs sont reportées dans le Tableau 5.3.
logSc(ppm) = 7,646− 5970
T (K) (5.5)
Tableau 5.3 – Valeurs des solubilités du carbone et du bore dans le sodium en fonction de la
température. (a) loi de R. Ainsley [85], (b) mesure de P.F. Adams [86], (c) Calcul hypothétique
présenté ci-après.
Solubilités (ppm (masse))
/ Température (°C) 600 500
SC(Na) 6,4a 0,8a
SB(Na) 160c 20b
Pour la solubilité du bore dans le sodium à 600 °C, il est choisi d’encadrer la valeur de la
solubilité du bore dans le sodium à l’aide des travaux disponibles dans la littérature [84, 86].
D’après [84], le bore est plus soluble que le carbone dans le sodium. Ainsi, une valeur maximale
de la solubilité du bore dans le sodium est supposée égale à la solubilité du carbone dans le
sodium. Ainsi, l’Equation (5.4) peut s’écrire selon l’Equation (5.6).
amaxB = 4aC (5.6)
Ensuite, la valeur maximale de la solubilité du bore dans le sodium à 600 °C est calculée
d’après les mesures de solubilitié du bore dans le sodium à 500 °C de P.F. Adams [86] (20
ppm (masse)). Pour cela, il est supposé que l’écart entre la solubilité du carbone et du bore à
500 °C est conservée à 600 °C. À 500 °C, la solubilité du carbone dans le sodium est de 0,8
ppm (masse) et la solubilité du bore dans le sodium est de 20 ppm (masse), soit un rapport
de 24. Ainsi, d’après la valeur de la solubilitié du carbone dans le sodium à 600 °C (6,4 ppm
(masse)) et du rapport calculé précédemment, la solubilité du bore dans le sodium à 600 °C est
estimée égale à 160 ppm (masse) (25 fois 6,4 ppm (masse)). L’Equation (5.4) s’écrit alors selon
les Equations (5.7) et (5.8).
SB(Na) = 25SC(Na) (5.7)
aminB = 0,16aC (5.8)
Les Equations (5.6) et (5.8) sont reportées sur le diagramme de prédominance de l’acier
AIM1 (Figure 5.25). La zone située entre les deux droites rouges correspond à un domaine
hypothétique d’activités en bore imposées par la dissolution du B4C dans le sodium. Cette
zone indique que les borures ont une stabilité préférentielle par rapport aux carbures à 600 °C.
Ce résultat est en accord avec l’observation de la formation d’une couche de borures en surface
des aciers décrite précédemment. Un chemin de diffusion, le plus rapide, décrivant les différentes
phases formées successivement de la surface vers le cœur des échantillons est également proposé
sur la Figure 5.25.
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Figure 5.25 – Activités en bore et carbone maximales et minimales dessinées sur le diagramme de
prédominance de l’acier AIM1 à 600 °C.
5.4 Étude Cinétique
À 600 °C, pour les trois aciers, les carrés des épaisseurs de boruration (zones A1 + A2 +
B sur la Figure 5.5) du Tableau 5.1 sont tracés en fonction de la durée d’exposition sur la
Figure 5.26. Pour l’acier AIM1, l’épaisseur de la couche de borure MB a atteint l’épaisseur de
la couche de M2B après 3000 h d’exposition. Pour les aciers 316L et EM10, les épaisseurs des
couches de borures sont égales après 500 h d’exposition.
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Figure 5.26 – Évolution du carré des épaisseurs des zones de borures mesurées dans les aciers (a)
AIM1, (b) 316L et (c) EM10 au cours du temps après interaction avec le B4C à 600 °C.
La Figure 5.26 montre que la cinétique de croissance des couches de borures est parabolique
et suggère que l’interaction entre le B4C et l’acier est contrôlée par la diffusion. Le caractère
parabolique de la cinétique de croissance des couches de borures a également été observé lors
d’études cinétiques sur la croissance de revêtements de borures sur des aciers [87–89]. De plus,
d’autres études, concernant des revêtements de borures, ont relié la morphologie colonnaire des
revêtements à une diffusion du bore dans des aciers ou alliages modèles [90–92].
Dans le cas d’un régime diffusionnel, les valeurs des constantes cinétiques paraboliques de
formation des couches de borures (zones A1 + A2 sur la Figure 5.5), kpL, et celles de formation
des épaisseurs totales de diffusion du bore (zones A1 + A2 + B sur la Figure 5.5), kpB, sont
déterminées en utilisant l’Equation (5.9) et sont reportées dans le Tableau 5.4.
x2i = kipt (5.9)
• xi est l’épaisseur en cm ;
• kip la constante parabolique de croissance en cm2.s−1 ;
• t est le temps en s.
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Tableau 5.4 – Valeurs des constantes cinétiques paraboliques des zones de diffusion du bore en
fonction de la température et de la nuance d’acier.
Température 600 °C 500 °C
Constantes cinétiques (cm2.s−1) kLp kBp kLp kBp
AIM1 2 10−13 4 10−12 3 10−15 ND
316L 2 10−13 210−12 9 10−14 ND
EM10 1 10−13 9 10−13 1 10−14 ND
À 600 °C, pour les aciers AIM1 et 316L une valeur de 2 10−13 cm2.s−1 pour kpL est
mesurée. Pour l’acier EM10, une valeur de 1 10−13 cm2.s−1 est mesurée. Elle est proche de
celle des aciers AIM1 et 316L et suggère que la cinétique de boruration est peu dépendante
de la composition chimique des aciers de l’étude. Ce résultat est cohérent avec le fait que les
mêmes natures des couches sont observées à la surface des trois aciers.
À 500 °C, les constantes paraboliques kpL, reportées dans le Tableau 5.4, sont également
similaires pour les trois nuances d’aciers. D’après le Tableau 5.4, elles sont 67, 3 et 100
fois inférieures aux valeurs des kpL mesurés à 600 °C pour les aciers AIM1, 316L et EM10
respectivement.
Ces valeurs de constantes de vitesse kpL, sont comparées avec les deux seules données de la
littérature trouvées concernant l’interaction B4C - acier dans le sodium. Tout d’abord, d’après
la Figure 5.27, pour les aciers AIM1 et 316L, les valeurs sont en accord avec la valeur de
constante de vitesse de boruration déterminée par H.J. Heuvel et al. [47] à partir de l’épaisseur
de la couche de borures mesurée sur une image MEB [47] lors d’un essai d’interaction entre un
acier proche de l’acier AIM1 (X10 CrNiMoTiB 1515) et des pastilles de B4C durant 8640 h
dans le sodium liquide à 600 °C. De plus, elles sont en accord avec une extrapolation à 600 °C
des valeurs mesurées par K. Chandran et al. [48] lors d’essais d’interaction entre un acier de
nouveau proche de l’acier AIM1 (D9) et des pastilles de B4C à 700 °C. Il a été supposé ici que
la valeur de l’énergie d’activation dans leur étude est égale à celle mesurée par H.J. Heuvel et
al. [47].
Les valeurs calculées des constantes kpB, constantes cinétiques de pénétration du bore dans
l’acier (zones A + B), sont également reportées sur la Figure 5.27.
Par ailleurs, à 600 °C, les constantes cinétiques de formation de la couche de borures, kpB,
sont légèrement supérieures aux valeurs mesurées par H.J. Heuvel et al. [47]. Cependant la
méthode utilisée pour déterminer l’épaisseur de zone de diffusion du bore n’a pas été précisée
dans leur article ce qui pourrait expliquer l’écart avec nos valeurs expérimentales.
Enfin, il est intéressant de remarquer que les valeurs des constantes sont similaires quelle que
soit la configuration des essais. En effet, les études présentées dans la littérature [47, 48] sont
réalisées en configuration gaine dans laquelle des pastilles de B4C sont disposées alors que,
dans notre étude, il s’agit d’essais d’exposition de coupons d’aciers dans le sodium liquide en
présence de poudre de B4C. Ce résultat met en évidence la faible influence de la configuration
des essais (poudre ou pastille et coupons ou gaines) sur les phénomènes d’interaction B4C - acier.
Il est possible d’utiliser les lois cinétiques obtenues dans nos essais pour prédire les épaisseurs
affectées dans les aciers de gaine d’éléments absorbants (EA) après quatre années d’exposition
(durée de vie moyenne recherchée pour les EA des réacteurs RNR-Na). Une extrapolation de
la cinétique de boruration, à partir des constantes des cinétiques kpB, et kpL déterminées et
de l’Equation (5.9), permet de calculer pour l’acier AIM1 des épaisseurs de couche de borures
d’environ (50 ± 17) µm et de zone de pénétration du bore totale d’environ (220 ± 75) µm
après quatre années d’exposition. L’influence d’une telle épaisseur de zones affectées par le bore
sur les propriétés mécaniques de gaines doit être étudiée pour déterminer si les épaisseurs de
borurations calculées sont néfastes pour la durée de vie des gaines.
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Figure 5.27 – Constantes cinétiques paraboliques reportées en fonction de l’inverse de la
température et superposées aux valeurs mesurées de la littérature [47, 48].
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5.5 Conclusions
Dans ce chapitre, l’interaction B4C - acier en milieu sodium a été caractérisée à 500
et 600 °C pour des durées allant de 250 à 3000 h d’exposition. Plusieurs techniques
d’analyse ont été utilisées afin d’étudier les zones de corrosion formées après interaction
avec la poudre de B4C (prise de masse, SDL, microsonde, DRX, EBSD).
Les caractérisations ont montré, à 600 °C, la formation de couches de borures MB et
M2B à la surface des aciers. Ces zones sont suivies d’une zone de pénétration du bore
sur une dizaine de micromètres de profondeur puis d’une zone de diffusion du carbone
sur plusieurs centaines de micromètres. De plus, le degré de carburation atteint dans
les aciers est environ quatre fois inférieur au degré de carburation des aciers mesuré
après les essais de carburation du Chapitre 4. Ces résultats ont mis en évidence le
caractère potentiellement protecteur de la formation de borures contre la carburation
des aciers. De plus, les observations sont similaires quelle que soit la nature de l’acier et
la température. Cependant, à 500 °C une seule couche de borures M2B est formée à la
surface des aciers.
À 600 °C, afin de mieux comprendre l’interaction B4C - acier une étude thermodynamique
a été réalisée. Cette étude a permis d’expliquer la stabilité préférentielle des borures par
rapport aux carbures.
Enfin, à 600 et 500 °C, une étude cinétique de la progression des épaisseurs des couches
de borures a été présentée. Elle a montré que les cinétiques de progression des zones de
diffusion du bore étaient relativement similaires selon la nature des aciers. De plus, la
comparaison des essais avec la littérature a montré que :
— la cinétique de formation des couches de borures et de pénétration du bore suivait
une loi cinétique parabolique caractéristique d’un mécanisme diffusionnel du bore
dans l’acier en accord avec des études de la littérature sur des revêtments de borures
[87–92].
— un bon accord entre les cinétiques et les énergies d’activation expérimentales avec
des essais de la littérature réalisés en configuration gaine-pastilles de B4C [47, 48] ;
— une faible influence de la configuration des essais sur la nature et les cinétiques





Ce chapitre présente un bilan des apports des études réalisées dans la thèse concernant la
carburation et la boruration d’aciers en milieu sodium.
Tout d’abord, un résumé des caractérisations des états de carburation des trois aciers aux
trois températures d’essais est présenté. Cette partie est complétée par les contributions des
modélisations à la compréhension des mécanismes de carburation. Enfin, les caractérisations
expérimentales et modélisations supplémentaires à mettre en œuvre sont discutées pour enrichir
ces travaux.
Ensuite les conclusions et perspectives concernant l’étude de l’interaction B4C - acier "hors
réacteur" sont résumées.
Pour terminer, l’ensemble des résultats expérimentaux obtenus "hors réacteur" dans cette thèse
est confronté aux caractérisations réalisées sur les barres de commande exposées "en réacteur". À
partir de cette comparaison, des études complémentaires qui peuvent être envisagées concernant




Les différentes caractérisations réalisées pour la carburation d’aciers en milieu sodium de
500 à 650 °C ont mis en évidence :
À hautes températures, 600 et 650 °C : deux zones de carburation intragranulaire
et intergranulaire. La zone de carburation intragranulaire est majoritaire et d’épaisseur
importante (> 250 µm et > 500 µm après 5000 h d’exposition pour les aciers austénitiques et
ferritique respectivement). Dans la zone intragranulaire, la précipitation de carbures M23C6 et
M7C3 a été observée. Des carbures de type M23C6 ont également été identifiés dans les joints
de grains sous la partie intragranulaire. L’allure de la fin du profil de diffusion ("queue" du
profil de diffusion) est expliquée par ce phénomène. De plus, le carbone semble être présent
essentiellement dans les carbures comme le prédit la thermodynamique. Cependant, les
proportions ne sont pas en accord avec les prédictions thermodynamiques (moins de M7C3 et
plus de M23C6) et varient selon la nature de l’acier.
Enfin, une concentration en carbone totale relativement constante a été mesurée à la surface
des aciers CS. Ce résultat suggère que la vitesse de réaction d’interface est très grande devant
la vitesse de diffusion du carbone dans l’acier.
À basse température, 500 °C : une ou deux zones de carburation. La première zone a
été qualifiée d’intragranulaire et constituée de carbures de type M23C6. Pour les aciers AIM1
et 316L, cette zone est relativement peu épaisse (< 50 µm après 5000 h d’exposition) au
regard de l’ensemble du profil de concentration en carbone obtenu pour les aciers AIM1 et
316L (> 200 µm). Dans cette zone de carburation intragranulaire, des carbures M23C6 ont
été observés. Dans la deuxième zone du profil de diffusion, peu de carbures ont été mis en
évidence et une augmentation du paramètre de maille a été observée. Cette augmentation est
quantitativement en accord avec une concentration importante de carbone dissout dans la
matrice, bien au-delà de la limite de solubilité. L’hypothèse d’une diffusion du carbone en
sursaturation dans l’acier est donc un scénario envisageable. Pour l’acier ferrito - martensitique
EM10, il semblerait qu’une seule zone de carburation intergranulaire soit présente d’après les
micrographies. Enfin, une augmentation dans le temps de la concentration en carbone totale
à la surface des aciers a été mesurée. Ce résultat suggère qu’il existe une vitesse de réaction
d’interface du même ordre de grandeur que la vitesse de diffusion du carbone dans l’acier
(régime cinétique mixte de transfert du carbone).
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Les différentes modélisations réalisées dans la thèse ont mis en évidence que la cinétique de
carburation dépend fortement :
1. du degré de précipitation dans l’acier (coefficient de partage β) ;
2. de la fraction volumique et du facteur de forme des carbures (barrières de diffusion) ;
3. des court-circuits de diffusion pouvant être présent dans l’acier (joints de grains,
dislocations).
Pour les trois températures des essais (500, 600 et 650 °C), la cinétique de diffusion et
précipitation du carbone dans la zone intragranulaire a été modélisée à l’aide de trois modèles.
Nous avons montré que l’application du premier modèle (modèle de C. Wagner) [28], qui
suppose que la totalité des atomes de chrome présents dans l’acier précipitent pour former des
carbures, sous-estime les épaisseurs intragranulaires de carburation observées. Un deuxième
modèle [30], supposant une précipitation partielle des atomes de chrome en accord avec
l’équilibre thermodynamique a donc été appliqué. Ce modèle de diffusion permet de mieux
simuler les profils de concentration en carbone expérimentaux mais n’est cependant valable
que pour un degré de précipitation homogène dans l’épaisseur des échantillons. Ainsi, il n’a
pas été possible de simuler correctement l’ensemble du profil de concentration en carbone. Un
troisième modèle a donc été proposé à travers l’utilisation du logiciel DICTRA [34]. Ce logiciel
a permis de tenir compte de l’évolution de l’état de précipitation dans la profondeur des
échantillons et de simuler l’évolution des profils de concentration en carbone dans l’ensemble
de la zone intragranulaire de carburation.
Les simulations réalisées avec le logiciel DICTRA ont montré l’influence du degré de
précipitation des aciers et du facteur de forme des carbures sur la cinétique de carburation
intragranulaire. En effet, un bon accord entre les profils de concentration en carbone
expérimentaux et simulés a été obtenu grâce à l’ajustement de deux paramètres : la nature
des carbures autorisés à précipiter et le facteur de labyrinthe. Ce dernier, n’a pas de réel
sens physique et il est possible qu’il masque un autre effet. De plus, les deux paramètres
ne sont pas identiques selon la nature et l’état métallurgique de l’acier. Ainsi pour l’acier
AIM1, dans les simulations, la précipitation de deux carbures a été considérée et un facteur
de labyrinthe faible a été utilisé (f 4) contrairement à l’acier 316L, où les simulations ont été
réalisées avec la précipitation de carbures M23C6 uniquement et avec un facteur de labyrinthe
égal à f 2. Les dislocations présentes dans l’acier AIM1 pourraient favoriser la formation de
carbures M7C3 par rapport à l’acier 316L hypertrempé. Pour l’acier EM10, deux carbures ont
été considérés et un facteur de labyrinthe égal à f 2. Il semblerait ainsi que pour cet acier,
l’effet de freinage dû à la forme des précipités ait été atténué par la présence de nombreux
joints de grains (fine microstructure) dans l’acier qui jouent le rôle de court-circuits de diffusion.
Enfin, les simulations n’ont pas permis de décrire le profil de concentration en carbone aux
profondeurs plus importantes du fait de la précipitation de carbures au niveau des joints de
grains des aciers. Ce phénomène, de relativement faible ampleur à 600 et 650 °C est, à l’inverse,
prépondérant à 500 °C, où une importante partie du profil n’est pas simulée. Dans cette zone,
la nature du carbone et des chemins de diffusion ne sont pas clairement démontrées. D’après
nos résultats, il est néanmoins fort probable que le carbone diffuse dans le substrat sans former
de carbures (sursaturation, situation "hors équilibre") et qu’une partie du carbone diffuse via
les court-circuits de diffusion tels que les joints de grains ou les dislocations.
6.1.2 Perspectives
Les perspectives concernant l’étude de la carburation d’aciers sont multiples. En effet,
nous avons montré dans la thèse que les différents modèles utilisés pour simuler la diffusion
et précipitation du carbone dans les aciers, modèles principalement développés pour des
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applications à haute température (1000 °C) où l’état de précipitation est proche de l’équilibre
thermodynamique, n’étaient pas directement applicables à plus basses températures (de 500 à
650 °C). En effet, nous avons montré la nécessité d’utiliser un facteur de labyrinthe variable
selon la nature de l’acier et la température et avons mis en évidence la forte influence de la
diffusion du carbone via les court-circuits de diffusion du carbone (dislocations et joints de
grains) sur les profils de concentration en carbone dans les aciers.
Premièrement, il serait intéressant d’étudier la cinétique de carburation où la
diffusion et précipitation du carbone serait couplée à la présence de court-circuits de diffusion
dans les aciers. Ce travail, par exemple, pourrait être réalisé à l’aide d’un autre modèle
implémenté dans le logiciel DICTRA appelé "Grain Boundary Model". Dans ce modèle, une
mobilité pondérée du carbone, est calculée en tenant compte de la contribution des joints de
grains et des dislocations dans l’acier.
Deuxièmement, il pourrait être intéressant de développer un modèle cinétique de
carburation hors de l’équilibre thermodynamique en intégrant les vitesses de formation
de carbures. Ce modèle permettrait de mieux décrire les profils de carburation à basses
températures où l’équilibre thermodynamique est difficilement atteint.
Troisièmement, ce travail invite à approfondir, dans la zone de diffusion située
sous la zone de carburation intragranulaire, la compréhension des phénomènes de précipitation
et de diffusion du carbone. Des études pourraient être réalisées dans le but de comprendre
si les joints de grains et la matrice constituent deux réseaux de diffusion et précipitation du
carbone indépendants ou si la diffusion et précipitation du carbone s’initie au niveau des
joints de grains du métal et croît perpendiculairement à la direction de diffusion du carbone.
Pour cela, il convient tout d’abord de caractériser plus finement sous quelle forme est présent
le carbone dans cette zone (en solution ou sous la forme de carbures) à l’aide de différentes
analyses au MET. Ensuite, il convient d’évaluer l’influence de la température sur la nature
du carbone présent dans l’acier (précipités ou sursaturation de la matrice). Ces remarques
s’appliquent majoritairement à la température de 500 °C.
Enfin, concernant les phénomènes de carburation en milieu sodium, nous avons évalué que
l’activité en carbone dans le sodium était supérieure à 1. Il conviendrait alors de caractériser
tout d’abord sous quelle forme est le carbone en solution dans le sodium (carbone élémentaire
dissout, Na2C2) et ensuite de mesurer plus précisément l’activité en carbone dans le sodium à
l’aide de carbone-mètres électrochimiques par exemple.
6.2 Boruration
6.2.1 Conclusions
L’étude de l’interaction B4C - acier "hors réacteur", de 500 à 600 °C, a montré après 3000 h
d’exposition :
— la formation de deux couches de borures à 600 °C (MB et M2B) d’épaisseur maximale
égale à 20 µm après 3000 h d’exposition ;
— la formation d’une seule couche de borures M2B à 500 °C d’épaisseur maximale beaucoup
plus fine (< 3 µm) ;
— en dessous de cette couche de borures, un léger enrichissement en carbone dont le degré
n’évolue pas ou peu en fonction du temps.
De plus, l’étude thermodynamique de l’interaction B4C - acier a permis de justifier la
formation d’une couche de borures et la faible carburation des aciers par la mise en évidence
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de la stabilité préférentielle des borures par rapport aux carbures. Le caractère transitoire de
la carburation des aciers s’expliquerait par le fait que, dans les premiers instants, la vitesse
de formation d’une couche continue et compacte de borures est plus rapide que la vitesse de
pénétration du carbone dans les aciers. Cette couche est par la suite protectrice vis-à-vis de la
pénétration du carbone.
Ensuite, à 500 et 600 °C, nous avons montré que les cinétiques de progression des
épaisseurs des couches de borures étaient relativement proches pour les trois aciers. L’étude
des diagrammes de stabilités aB = f(aC), à l’aide de la base de données TCFE8 dans
Thermocalc, a montré une faible influence des éléments majeurs constitutifs des aciers sur la
nature des phases formées.
Enfin, lors de la comparaison des essais avec la littérature nous avons montré que :
— un mécanisme diffusionnel contrôlait la formation des couches de borures et la pénétration
du bore dans les aciers ;
— la configuration des essais (gaine-pastille ou coupon-poudre de B4C) avait une faible
influence sur la nature et les cinétiques d’interaction.
6.2.2 Perspectives
Pour la poursuite de l’étude de l’interaction B4C - acier, il serait intéressant, d’un point de
vue thermodynamique, d’évaluer l’influence des éléments d’alliages et de la microstructure sur
la nature des borures formés et sur la valeur de l’énergie d’activation de la constante cinétique
parabolique de croissance des couches de borures en milieu sodium.
Dans un deuxième temps, il serait pertinent d’étudier d’un point de vue mécanistique, la
formation de couches de borures au-délà de la mise en évidence de la cinétique parabolique de
la formation des couches. Comme par exemple, progresser sur les connaissances concernant
le sens de croissance et la nature des espèces diffusantes dans les couches de borures.
Ce travail pourrait être effectué à l’aide d’expériences par marquage à l’or ou à l’aide de traçeurs.
Dans un troisième temps, nous avons mis en évidence le manque de données concernant
la solubilité du bore dans le sodium. Ainsi, il serait utile de mesurer cette valeur à l’aide de
méthodes similaires que celles utilisées pour la détermination de la solubilité du carbone dans la
sodium. Par exemple, utiliser un feuillard de métal pour lequel la solubilité du bore est connue.
6.3 Apports des résultats de la thèse sur l’amélioration de la loi de
durée de vie des barres de commande en réacteur
Ces travaux de thèse sont intégrés dans des recherches menées pour évaluer la possibilité
d’augmenter la durée de vie des barres de commande à 1440 JEPP (Journées Équivalentes Pleine
Puissance), soit 4 ans. Actuellement, le temps de séjour maximal des barres de commande est
estimé à 657 JEPP à partir de trois critères que nous rappelons ici :
— un critère de fragilisation de l’acier basé sur le dépassement d’un pourcentage en carbone
critique dans l’épaisseur de l’acier. Ce pourcentage a été établi à 0,3 % mass. ;
— un critère de résistance mécanique de la gaine basé sur une fraction critique d’épaisseur
de gaine fragilisée ;
— une loi cinétique de carburation définie par L. Brunel [13].
6.3. APPORTS DES RÉSULTATS DE LA THÈSE SUR L’AMÉLIORATION DE LA LOI DE
DURÉE DE VIE DES BARRES DE COMMANDE EN RÉACTEUR 155
Dans un premier temps, dans la thèse, des essais ont été menés dans le but d’évaluer s’il
était possible de manière conservative de ne considérer que le phénomène de carburation des
gaines ou s’il était nécessaire de tenir compte également du phénomène de boruration. Dans un
second temps, en supposant que le phénomène limitant concernant la fragilisation des gaines
est la carburation, la cinétique de carburation d’aciers en milieu sodium a été étudiée afin de
proposer une amélioration de la loi cinétique de carburation des gaines actuellement utilisée
par le CEA.
6.3.1 Influence des conditions "en réacteur" sur la nature de l’interaction B4C -
acier
Comme discuté dans le manuscrit, les résultats expérimentaux de l’étude de l’interaction
B4C - acier "hors réacteur", de 500 à 600 °C, sont en assez bon accord avec les résultats de la
littérature du point de vue de la nature de l’interaction et de la cinétique [15, 46–48] : formation
de couches de borures et légère carburation. Cependant, ils sont contradictoires avec des essais
menés "en réacteur" où [3, 50, 52, 53] :
— une carburation importante de la face interne de la chemise au contact du B4C avait été
observée dans le bas des barres de commande (0 à 200 mm de hauteur ; T  510 °C) ;
— aucune carburation n’avait été observée dans le haut des barres de commande (200 à 800
mm de hauteur ; T  510 °C).
Le phénomène de carburation de la face interne de la chemise dans la partie basse des barres
de commande pourrait être expliqué par une influence de l’irradiation sur l’interaction B4C -
acier. En effet, sous irradiation le 105B se transmute en 73Li et 42He selon l’Equation (6.1) :
10
5 B + 10n→ 73Li + 42He (6.1)
D’après l’Equation (6.1), l’irradiation aurait pour conséquence de consommer du bore
et donc de diminuer le rapport bore sur carbone dans la zone située entre les pastilles de
B4C et la chemise ce qui pourrait favoriser le phénomène de carburation par rapport à la
boruration. Dans la partie basse des barres, le flux neutronique est plus important et donc le
rapport bore sur carbone serait faible favorisant ainsi la carburation. Dans la partie haute
des barres, pour des raisons de conception du cœur du réacteur, le flux neutronique est plus
faible. Par conséquent, la réaction de l’Equation (6.1) serait moins importante et le rapport
bore sur carbone plus élevé. On se retrouverait ainsi dans des conditions chimiques plus
proches de nos essais "hors réacteur" : une très faible, voire aucune carburation aurait lieu et
le phénomène majeur serait la boruration. Dans le rapport d’analyse des parties hautes des
barres de commande [53], aucun phénomène de boruration n’a été mentionné. Néanmoins, la
concentration en bore n’avait pas été mesurée dans les gaines car les techniques d’analyse de
l’époque rendaient sa quantification difficile. De plus, les températures dans la zone haute des
barres de commandes (entre 200 et 800 mm de hauteur) sont supérieures à 510 °C. Pour ces
températures, si la boruration avait eu lieu, d’après nos essais "hors réacteur" à 500 et 600 °C,
elle aurait été sur une faible épaisseur (entre 3 et 20 µm). Il est donc fortement possible que la
boruration ait bien eu lieu à la surface de la chemise mais qu’elle n’ait pas été détectée.
Enfin, comme nous l’avons montré dans le Chapitre 2, un phénomène de carburation a
également été mis en évidence sur les faces externe de la chemise et interne de la gaine qui ne
sont pourtant pas directement en contact avec le B4C. L’origine du carbone responsable de la
carburation sur ces faces n’est pas clairement identifiée mais il est possible que du carbone
dissout provenant de la décarburation de certaines zones en acier du réacteur puissent avoir
été à l’origine de ce phénomène.
D’après l’ensemble de ces observations, et si l’influence de l’irradiation s’avérait
être confirmée, la carburation serait bien le phénomène de corrosion limitant la durée de vie
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des gaines et des chemises des barres de commande du point de vue de la profondeur affectée
mécaniquement. Ainsi, il serait possible, de ne considérer, de manière conservative, que le
phénomène de carburation des gaines pour évaluer leur durée de vie en service.
6.3.2 Compréhension de la cinétique de carburation d’aciers "en réacteur"
D’après les retours d’expérience "en réacteur", la carburation de la chemise et de la gaine
se caractérise par des profils de concentration en carbone dont la teneur en carbone maximale
mesurée à la surface est environ égale à 2 % mass. Un exemple de profil de concentration
en carbone est reporté sur la Figure 6.1 pour une chemise en acier 316L hypertrempé ayant
séjourné 416 JEPP à 467 °C.
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Figure 6.1 – Profil de concentration en carbone moyen mesuré sur la face interne de la chemise en
acier 316L hypertrempé ayant séjourné 416 JEPP (9984 h) à 467 °C (essai ANTIMAG 2 [3, 53]).
Dans ces conditions, pour un acier 316L hypertrempé à cette température, d’après les
caractérisations du Chapitre 4, un état de carburation proche de celui obtenu pour l’acier
316L à 500 °C devrait être atteint dans l’acier. Cet état de carburation serait composé d’une
première zone de carburation intragranulaire et une deuxième zone de carburation en dessous.
Cette deuxième zone pourrait correspondre à une diffusion du carbone en solution sursaturée
dans la matrice éventuellement influencée par la présence de joints de grains comme discuté
dans le Chapitre 4.
D’après la Figure 6.2, la superposition du profil de concentration en carbone pour l’acier 316L
hypertrempé exposé en réacteur, avec les profils des aciers AIM1 et 316L exposés 5000 h à 500
°C "hors réacteur" montre que pour l’acier 316L exposé "en réacteur" :
— la valeur de la concentration en carbone atteinte à la surface de l’acier CS est deux fois
plus faible que la concentration en carbone atteinte à la surface de l’acier 316L exposé
"hors réacteur" ;
— l’allure du profil de concentration en carbone est similaire aux allures des profils de
diffusion observées sur les aciers exposés "hors réacteur". Pour rappel, deux zones de
carburation avaient été observées (une zone intragranulaire et une zone où la diffusion du
carbone en solution sursaturée pourrait s’opérer via les grains et les joints de grains du
métal).
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Figure 6.2 – Profil de concentration en carbone mesuré dans la chemise exposée 416 JEPP à 467 °C
superposé aux profils de diffusion mesurés dans les aciers AIM1 et 316L après 5000 h d’exposition à
500 °C et aC > 1.
La première observation suggère que, pour des aciers exposés "en réacteur", le degré de
carburation dans ces aciers est plus faible et donc que l’activité en carbone induite par le B4C
en milieu sodium est inférieure à l’activité en carbone imposée dans les essais "hors réacteur".
La deuxième observation met en évidence qu’il est possible que dans la chemise deux zones de
carburation ait été formées et qu’une partie importante du profil de concentration en carbone
soit influencée par la diffusion du carbone en solution sursaturée dans les grains et dans les
joints de grains du métal.
6.3.3 Perspectives
Plusieurs études complémentaires peuvent être envisagées concernant l’évaluation de la
possibilité d’augmenter la durée de vie des barres de commande en service :
Tout d’abord, il est nécessaire d’étudier plus précisément l’interaction B4C - acier en milieu
"en réacteur". Ce travail permettrait d’évaluer si la boruration est réduite sous irradiation au
profit de la carburation des aciers.
Ensuite, si le phénomène de boruration des gaines et des chemises a lieu, il serait
intéressant d’évaluer l’influence de ce phénomène sur la fragilisation des gaines. Par la
réalisation d’essais de traction par exemple.
Concernant la loi cinétique de carburation des gaines et des chemises, le CEA utilise
actuellement le retour d’expériences d’anciens RNR-Na et la loi de L. Brunel [13] pour évaluer
les profondeurs de carburation et donc de fragilisation des gaines d’EA. Cette loi ne permet
pas de prédire l’évolution de la cinétique de carburation en fonction de l’activité en carbone
dans le milieu, de la composition de l’acier et de l’état métallurgique de l’acier. Dans le but
d’obtenir une meilleure description cinétique de la carburation des éléments constitutifs
des barres de commande, ce travail de thèse a montré tout d’abord qu’il est important de
connaître l’activité en carbone dans le milieu et donc la concentration en carbone atteinte à
la surface de l’acier. De plus, à basse température (500 °C) où la fragilisation des gaines a
été observée, il est fort probable que l’état métallurgique de l’acier (présence de carbone en
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solution sursaturée et de joints de grains) modifie fortement les profils de concentration en
carbone. Ce phénomène doit alors être pris en compte pour l’évaluation de la durée de vie des
barres de commande.
Enfin, toujours dans l’optique d’optimiser la durée de vie des barres de commande, il serait
utile d’étudier des moyens de protection pour limiter la carburation des aciers en milieu sodium.
Par exemple, sous réserve d’étudier l’influence de l’irradiation sur la transmutation du bore,
un traitement de surface de boruration des chemises et gaines pourrait être effectué avant leur
mise en service en milieu sodium puisqu’il a été montré que les borures étaient stables à la
surface des aciers et qu’il protégeaient de la carburation. Un autre revêtement possible, dont
le procédé est parfaitement maîtrisé industriellement, est l’aluminisation car les aluminiures
sont relativement imperméables au carbone. Ce revêtement est d’ailleurs déjà proposé dans les
réacteurs au sodium pour des fonctions cette fois-ci tribologiques. Il pourrait également être
envisagé d’utiliser d’autres matériaux dans lesquels la solubilité du carbone serait plus faible
en veillant à respecter les propriétés mécaniques exigées et la résistance à la corrosion en milieu
sodium.
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Annexe A
Essais de carburation en milieu sodium carburant dont
l’activité en carbone est proche de 1
Référence Acier (nuance AISI) Sodium Source de carbone Activité en carbone Température Durée Résultats
J. W. Anderson et al. (1960)
[8] 304
[O] < 40 ppm (masse)
[C] = 15 - 18 ppm (masse) Acier (0,01 % de carbone) Sodium saturé en carbone 537 à 871 °C 1 à 150 h
CS = 3,2 % mass.
M7C3 (M = Fe,Cr)
valeurs de coefficients Dapp mais pas de loi explicite
R. Andrews et al. (1965)
[16]
304
316 Sodium saturé en carbone Non précisé Sodium saturé en carbone 648 °C 1 à 5300 h M23C6 et M7C3
A. Thorley et al. (1971)
[9] 316 [C] = 0.8 % mass.
graphite
carbonate de sodium Na2CO3
huile
acétyle de sodium Na2C2
activité proche de 1 650 °C 1, 2, 4 et 6 mois
Degré de carburation qui dépend de la source de carbone
cinétique parabolique
CTOT entre 0,5 %mass. source = Na2C2
et 1,2 %mass. source = Na2CO3 après 6 mois





- Acier au carbone Conditions fortement carburantes 643 °C - carbures M7C3, M23C6 et Fe3Cune valeur de Dapp
H. Aubert et al. (1978)
[11] 316Ti hypertrempé - Acier au carbone (XC75) activité voisine de celle de la cémentite Fe3C 450, 500, 550, 600, 650 °C 250 h
M23C6
Valeurs de Dapp mais pas de loi explicite





Sodium statique - activité = 1 350 °C à 800 °C 8 semaines12 jours Valeurs de Dapp mais pas de loi explicite
A. Thorley et al. (1984)
[21] 316 - Acier au carbone activité proche de 1 500 °C à 800 °C -
D(cm2/s) = 7,76210−4exp(−15297/T (K))
M23C6
J. Dickson et al. (1988)
[22] 316 Sodium statique
Graphite
Cémentite activité proche de 1 600 °C 168 h Valeurs de Dapp
i
Annexe B
Figures de pôles expérimentales et
recalculées des aciers
Figure B.1 – Figures de pôles expérimentale (CPF) et recalculée (RPF) de l’acier AIM1.
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Figure B.2 – Figures de pôles expérimentale (CPF) et recalculée (RPF) de l’acier 316L.
Figure B.3 – Figures de pôles expérimentale (CPF) et recalculée (RPF) de l’acier EM10.
Annexe C
Méthode de détermination de l’activité
du carbone dans le sodium
L’activité en carbone dans le sodium se calcule d’après la loi de Henry à l’aide du potentiel
chimique d’un soluté dans une solution (Equation (C.1)). D’après la loi de Raoult, γc tend vers 1
dans le domaine des fortes concentrations où le comportement de la solution tend vers l’idéalité.
Ainsi l’activité du carbone dans le milieu i s’exprime selon l’Equation (C.2). Le carbone sous
forme graphite a été considéré comme état standard.








• µic est le potentiel chimique du carbone dans le milieu i ;
• µ0c est le potentiel chimique standard du carbone sous forme graphite ;
• R est la constante des gaz parfaits (J.kg−1.K−1) ;
• T est la température (K) ;
• aic est l’activité du carbone dans le milieu i ;
• γc le coefficient d’activité du carbone dans le milieu i ;
• [C] est la concentration en carbone (% mass.) dans le milieu i ;
• Sc(i) est la solubilité du carbone dans le mmilieu i (% mass.).
D’après l’Equation (C.2), une mesure directe de la concentration en carbone dans le sodium
permet de calculer l’activité en carbone dans le sodium en choisissant la loi de solubilité du
carbone dans le sodium appropriée. Plusieurs études sur la solubilité du carbone dans le sodium
sont disponibles dans la littérature :
— J.G. Gratton [93] ;
— C. Luner et al. [94] ;
— R.L. McKisson et al. [95] ;
— D.C. Gehri [96] ;
— B. Longson et al. [97] ;
— F.J. Salzano et al. [98] ;
— G.K. Johnson et al. [99] ;
— R. Ainsley et al. [85] ;
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v— R. Thompson [66].
Une revue de la littérature a été effectuée par J. Sangster [100]. Il a montré que les lois diffèrent
selon la source de carbone utilisée (donc la plage d’activité en carbone résultante) et selon le
domaine de température. Les lois de solubilités explicitées dans la littérature sont reportées sur
la Figure C.1. Les lois de J.G. Gratton [93] et C. Luner et al. ne sont pas reportées car elles ont
été établies pour une source de carbone sous forme graphite. D’après la revue bibliographique
de J. Sangster [100], il est montré dans la littérature [97] que le graphite ne se dissout pas
totalement dans le sodium. Ainsi, il est difficile de différencier la quantité de graphite dissout
dans le sodium de celle qui a été ajoutée pour évaluer la solubilité du carbone dans le sodium.
C’est pourquoi, dans d’autres études, le carbone est dissout dans le sodium au moyen d’une
membrane en nickel [85, 95–97] ou de fer [98] dans lesquelles diffuse du carbone en solution.
Enfin, sur la Figure C.1, la loi de R. Thompson correspond à une moyenne des lois de D.C.
Gehri [96], B. Longson et al. [97] et de R. Ainsley et al. [85] après avoir effectué une correction
des trois lois. Ces lois ont été corrigées pour tenir compte de l’évaluation plus précise de la
solubilité du carbone dans le nickel par K. Natesan et al. [56] (non disponible à l’époque) et en
considérant, pour les deux dernières lois, la présence du dimère C2 en solution dans le sodium
car les résultats expérimentaux et théoriques de B. Longson et al. [97] et de R. Ainsley et al.
[85] suggéraient la présence de cette espèce. Cette espèce en solution n’avait pas été considérée
à l’époque, et le carbone sous la forme d’un monomère avait été pris en compte pour extrapoler
leur loi à une activité en carbone proche de 1.
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Figure C.1 – Lois de solubilité du carbone dans le sodium en fonction de l’inverse de la température.
D’après la Figure C.1, il existe des écarts entre les lois de R.L. McKisson et al. [95],
D.C. Gehri [96] et F.J. Salzano et al. [98] et celles de B. Longson et al. et R. Ainsley et
al.. Comme discuté plus haut, R. Thompson [66] a expliqué cette différence par le fait
que l’espèce présente en solution dans le sodium est le carbone sous forme C2. De plus,
la légère différence entre la loi de F.J. Salzano et al. [98] et celles de R.L. McKisson et
al. [95] et D.C. Gehri [96] avait été justifiée par le fait que l’espèce en solution était le
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carbone sous forme monomère. Cependant d’après R. Thompson [66], leurs résultats
expérimentaux ne permettent pas d’écarter clairement la présence du dimère C2 dans leur essais.
Les essais de la thèse sont réalisés pour une activité en carbone supérieure à 1 (si
on considère le diagramme métastable des aciers où le graphite ne se forme pas) et pour des
températures allant de 500 à 650 °C. Cependant, la nature de l’espèce présente en solution
dans le sodium n’a pas été étudiée. Par conséquent, les lois compatibles avec les conditions
d’activités et de température sont les lois de B. Longson et al., F.J. Salzano et al., R. Ainsley
et al. et R. Thompson [66, 85, 97, 98]. Dans ce manuscrit, il est choisi d’utiliser la loi de R.
Thompson [66] (Equation (C.3)) pour évaluer la quantité de carbone dissoute dans le sodium.
Par exemple à 600 °C, la solubilité du carbone dans le sodium est égale à 5,5 ppm (masse).
Cette loi est choisie car elle correspond à une moyenne corrigée des lois de B. Longson et al. et
de R. Ainsley et al. pour des activités en carbone et une gamme de température proches des
essais de carburation réalisés dans la thèse. Néanmoins, comme nous le verrons par la suite,
cette loi n’est généralement pas utilisée pour calculer l’activité en carbone dans le sodium.
logSc(ppm) = 7,449− 5858
T (K) (C.3)
Dans la plupart des études de la littérature, l’activité en carbone dans le sodium est mesurée
par la méthode dite d’équilibrage de feuillards de nickel ou d’acier 304 telle que présentée par
K. Natesan et al. [56]. Lorsque le carbone du sodium est en équilibre thermodynamique avec
le carbone des feuillards de nickel et d’acier 304, cela signifique que les potentiels chimiques
du carbone dans le sodium et dans le feuillard sont égaux et par conséquent que l’activité du
carbone dans le sodium est égale à l’activité du carbone dans le feuillard (Equations (C.4)
à (C.6)) :
µNac = µ0c +RT ln(aNac ) (C.4)
µfeuillardc = µ0c +RT ln(afeuillardc ) (C.5)
aNac = afeuillardc (C.6)
Pour le feuillard de Ni en équilibre avec le sodium, l’activité en carbone est calculée à partir de
la loi de Raoult et de la loi de solubilité du carbone dans le nickel proposée par K. Natesan et
al. [56] (Equations (C.7) et (C.8)).
ac = γi(−→ 1) [C]
Sc(Ni)(ppm)
(C.7)
Sc(Ni)(ppm) = 12,4 exp(
−5160
T (K) ) (C.8)
Pour le feuillard d’acier 304, l’activité en carbone dans cet acier peut être calculée à l’aide de
plusieurs lois d’activités [23, 56–61, 101, 102]. Les lois sont reportées dans le Tableau D.1 de
l’Annexe D en fonction de la nature de l’acier, de la température et du domaine d’activité
en carbone utilisé pour la déterminer. La plupart des lois ont été établies pour des aciers
austénitiques [56–61] et seulement trois lois ont été établies pour les aciers ferritiques
[23, 56, 102]. Enfin, la plupart des lois ont été établies pour des activités en carbone faibles (<
0,1).
Afin de pouvoir comparer les différentes lois, il est choisi de reporter sur la
Figure C.2 les activités en carbone calculées à partir des lois pour l’acier 304 de composition
en fer, chrome, nickel, manganèse, molybdène et carbone correspondant à celle du Tableau 3.2.
En effet, la composition de cet acier, notamment la teneur en carbone (0,05 % mass.),
est compatible avec les domaines de concentration et d’activité étudiés dans les lois de la
littérature.
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 Tuma et al. 1969 [55]
 Menken et al. 1980 [56]
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Figure C.2 – Lois d’activité en carbone pour les aciers austénitiques de la littérature reportées en
fonction de la température.
Comme on peut le constater sur la Figure C.2, pour des activités en carbone calculées
faibles, il existe des écarts non négligeables entre les lois d’activité en carbone déterminées
dans la littérature. Notamment entre la loi de K. Natesan et al. [56] et les autres. La loi de H.
Tuma et al. [57] étant très proche des lois de M. Menken et al. et R. Pillai et al. [58, 60, 61]
après extrapolation en température. Ces écarts s’expliquent principalement par des différences
de conditions expérimentales (température et activité en carbone) utilisées pour élaborer les
lois (Tableau D.1 de l’Annexe D). Les lois de H. Tuma et al., K. Natesan et al. et M. Handa et
al. [57, 59, 101] ont été établies pour des températures plus élevées que celles de nos essais de
carburation (T > 650 °C). La loi de M. Menken et al. [58] est une modification de la loi de K.
Natesan et al. [56] à plus basses températures et prenant en compte l’influence du nickel sur
l’activité en carbone dans l’acier. Les lois de R. Pillai et al. [60, 61] ont été établies à partir
d’activités en carbone mesurées à l’aide d’un carbone-mètre électrochimique. Ils ont étudié :
— l’impact de la diffusion du chrome sur l’activité en carbone de l’acier à basse température ;
— l’effet du manganèse (stabilisateur d’austénite) et molybdène sur l’activité en carbone
dans l’acier.
Enfin, d’après le Tableau D.1 de l’Annexe D, la majorité des lois ont été établies pour des
activités en carbone assez faibles (< 0,3), soit des concentrations en carbone faibles (< 0,01
% mass.). Seules les lois de R. Pillai et al. ont été élaborées pour des activités en carbone
un peu plus importantes (< 0,7) mais qui restent toujours faible par rapport à 1 et où les
concentrations en carbone atteintes dans leur acier 316L(N) ne dépassaient pas 0,3 % mass.
Dans nos essais, la concentration en carbone atteinte dans le feuillard d’acier 304,
utilisé pour mesurer l’activité en carbone dans le sodium, est supérieure à 4 % mass.
Dans un premier temps, pour évaluer quelle est l’activité en carbone dans l’acier à une
telle concentration en carbone, une extrapolation (en pointillés) des lois de M. Menken et al.
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[103] et R. Pillai et al. [60, 61] est réalisée dans ces domaines de concentration en carbone
sur la Figure C.3 pour une température de 600 °C et pour une composition élémentaire de
l’acier 304. La loi de K. Natesan et al. n’est pas reportée d’après les observations faites sur la
Figure C.2.
Dans un deuxième temps, l’activité en carbone atteinte dans l’acier 304 est calculée à l’aide
du logiciel Thermocalc (base de données TCFE8) en considérant le diagramme métastable de

















aC de l'activité en carbone dans l'acier 304 calculée par les lois
aC de l'activité en carbone dans l'acier 304 calculée par Thermocalca c
C (% mass.)
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 Pillai et al. 1987 [58]
 Pillai et al. 1990 [59]
 ThermoCalc, 304, TCFE8, Cémentite
Concentration
en carbone 
mesurée dans le feuillard
d'acier 304 à 600 °C
Figure C.3 – Lois d’activité en carbone de la littérature extrapolées à 600 °C et extrapolées en
fonction de la concentration en carbone et activité en carbone calculée à l’aide du logiciel
Thermocalc pour une composition élémentaire de l’acier 304.
D’après la Figure C.3, il existe un écart important entre l’activité en carbone prédite par
les lois de la littérature et celle prédite à l’aide du logiciel Thermocalc. En effet, pour une
concentration en carbone de 4,5 % mass. atteinte dans l’acier 304, une activité en carbone égale
à 2,5 est prédite par une extrapolation des lois et une activité égale à 1,5 est prédite par le
logiciel Thermocalc.
Cet écart peut être expliqué par le fait que la plupart des lois d’activité de la littérature ont
été établies pour des matériaux modèles (Tableau D.1), et pour des activités en carbone faibles
par rapport à l’activité en carbone dans nos essais.
Pour résumer, d’après les observations précédentes et d’après la Figure C.3, il est choisi
dans la thèse de calculer l’activité en carbone dans les feuillards d’acier 304, AIM1, 316L
et EM10 à partir du logiciel de thermodynamique Thermocalc (base de données TCFE8).
À l’aide de cette méthode, l’activité en carbone peut être calculée à l’aide des données
disponibles dans la base de données TCFE8 en fonction de plusieurs paramètres qui ne
sont pas forcément pris en compte dans les lois de la littérature :
— Température ;
— Composition élémentaire de l’acier ;
— Phases constitutives de l’acier ;
— Composition en carbone totale dans l’acier.
Annexe D
Relations entre l’activité en carbone et
la composition de l’acier de la
littérature
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xTableau D.1 – Relations entre l’activité en carbone et la composition de l’acier de la littérature








H. Tuma et al. 1969 [57] log(ac) = 2105/T − 0,6735 −
(−3,0+8700/T )NCr+(0,565+
1520/T ) + log(Nc)





0,0215 - 0,0704 950 - 1200
K. Natesan et al. 1973 [56] ln(ac) = ln(0,048%C) +
(0,525 − 300/T )%C −
1,845 + 5100/T − (0,021 −
72,4/T )%Ni + (0,248 −
404/T )%Cr − (0,0102 −
9,422/T )%Cr2
Fe-2-22.Cr-8mass.Ni
Fe-8-18Ni Equilibrage avecdes feuillard de Ni
sous astmosphère
CH4 –H2
0 - 0,014 0 - 0,00179 700 - 800 - 900
M. Menken et al. 1980 [58] ln(ac) = ln(0,048%C) +
(0,525− 300/T )%C − 6,845 +
5100/T + 0,6%Ni − (0,021 −
72,4/T )%Ni + (0,248 −








de la loi de K.
Natesan et al.
[56]
0 - 0,014 0 - 0,00349 600 - 700




0,001-0,1 0 - 0,1 550 - 750





0 - 0,009 0 - 0,3 1000
S.R. Pillai et al. 1987 [60] ln(ac) = ln(0,048%C) +
(0,525 − 300/T )%C −
1,845 + 5100/T − (0,021 −
72,4/T )%(Ni+Mn)+(0,248−
404/T )%Cr − (0,0102 −
9,422/T )%Cr2 + 0,033%Cr
Fe-18Cr-8Ni Equilibrage avec
sodium carburant
et mesure avec un
carbone-mètre
0 - 0,3 0 - 0,77 587 - 687
S.R. Pillai et al. 1990 [61] ln(ac) = ln(0,048%C) +
(0,525 − 300/T )%C −
1,845 + 5100/T − (0,021 −
72,4/T )%(Ni + Mn) +
(0,248−404/T )%(Cr+Mo)−
(0,0102 − 9,422/T )%(Cr +
Mo)2 + 0,033%(Cr +Mo)
316LN Equilibrage avec
sodium carburant
et mesure avec un
carbone-mètre
0 - 0,3 0 - 0,73 587 - 687






0,03 - 10 (%
mass.)
0,004 - 0,2 500 - 550 - 600
S.H. Shin 2015 [102] log(ac) = log(10Nc/(1 −
Nc))+(1,2−1,35/T )(Nc/(1−
Nc))− 4,25 + 5200/T
Fe α Equilibrage avec
des feuillards
de 304 dans le
sodium
0 - 0,008 0 - 0,008 550
Annexe E
Modélisation de l’évolution de
l’activité en carbone des essais de
carburation en milieu sodium
L’objectif de cette annexe est d’évaluer le plus quantitativement possible les concentrations
en carbone pouvant être atteintes à la surface des aciers lors des essais de carburation.
E.0.1 Définition du système
Les essais de carburation s’opèrent dans un réacteur fermé constitué :
— de l’acier XC38 qui libère du carbone lors de sa décarburation (Milieu noté A) ;
— de sodium liquide dans lequel le carbone est transporté de l’acier XC38 vers les aciers de
l’étude (Milieu noté B) ;
— des aciers de l’étude qui se carburent (Milieu noté C).
Un schéma du système est reporté sur la Figure E.1 et les différentes étapes réactionnelles
sont détaillées sur la Figure E.2 au voisinage de l’acier AIM1.
Figure E.1 – Schéma du réacteur contenant l’acier XC38, le sodium liquide et l’acier AIM1.
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(a) Décarburation (b) Transport (c) Carburation
Figure E.2 – Schématisation des étapes du régime de transfert.
Tout d’abord, l’étape A correspond à la décarburation de l’acier XC38 (flux de décarburation
JXC38C ). Il est supposé ici que la vitesse de réaction interfaciale de transfert de carbone de l’acier
XC38 vers le sodium est très grande devant la vitesse de décarburation de l’acier. Une relation
peut alors être écrite entre l’activité en carbone à la surface de l’acier XC38 (aXC38S ) et l’activité
en carbone dans le sodium à l’état quasi-stationnaire (Equation (E.1)) :
aXC38S = aNa (E.1)
Par ailleurs, on suppose que l’étape B, correspondant au transport du carbone à travers le
sodium, est très rapide.
Enfin, l’étape C correspond à une première réaction interfaciale entre le sodium et la surface de
l’acier (ici AIM1) et une deuxième étape de diffusion du carbone dans l’acier (flux de carburation
JAIM1C ). En considérant la vitesse de réaction interfaciale de transfert de carbone du sodium
vers l’acier très grande devant la diffusion du carbone dans l’acier (très probable à 600 °C),
une relation entre l’activité en carbone dans le sodium et l’activité en carbone à la surface de
l’acier AIM1 (aAIM1S ) peut s’écrire à l’état quasi-stationnaire (Equation (E.2)) :
aNa = aAIM1S (E.2)
D’après les Equations (E.1) et (E.2), les activités en carbone à la surface des aciers XC38 et
AIM1 dépendent de l’activité en carbone dans le sodium. D’après la loi de Henry, il est possible
de relier les activités en carbone aux concentrations en carbone à la surface des aciers (CXC38S
et CAIM1S en mol.cm−3) et dans le sodium (CNa). Les Equations (E.1) et (E.2) s’écrivent alors
(Equations (E.3) et (E.4)) :
γNaCNa = γAIM1CAIM1S (E.3)
γNaCNa = γXC38CXC38S (E.4)
• CNa est la concentration en carbone quasi-stationnaire atteinte dans le sodium au
voisinage des aciers (mol.cm−3) ;
• γNa est le coefficient d’activité du carbone dans le sodium (mol.cm−3) ;
• γAIM1 est le coefficient d’activité du carbone dans l’acier AIM1 (mol.cm−3) ; dépend de la
composition de l’acier et de la température ;
• γXC38 est le coefficient d’activité du carbone dans l’acier XC38 (mol.cm−3) ; dépend de la
composition de l’acier et de la température ;
• CXC38S et CAIM1S sont les concentrations en carbone quasi-stationnaire atteinte à la surface
des aciers XC38 ou AIM1 (mol.cm−3).
En faisant l’hypothèse que chaque système XC38 - sodium - acier constitue un réacteur
fermé parfaitement agité et que la vitesse de diffusion du carbone dans le sodium est très
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rapide (milieu B), le bilan de matière en carbone peut s’écrire pour chaque acier. Par exemple









XC38)− JAIM1C SAIM1 (E.5)
• V Na est le volume de sodium liquide contenu dans le réacteur (2,5 103 cm3) ;
• CNa est la concentration en carbone dans le sodium ;
• t est le temps d’exposition ;
• J iC est le flux de carburation dans l’acier AIM1 et de décarburation dans l’acier XC38 ;
• SAIM1 est l’aire de la surface de l’ensemble des éprouvettes d’acier AIM1 (somme des
surfaces des éprouvettes de corrosion et de traction : 216 cm3) ;
• SXC38 est l’aire de la surface d’acier XC38 (surface du creuset et des languettes d’acier
XC38 : 2242 cm3).
Il est donc supposé ici l’existence de trois réacteurs fermés indépendant pour chaque
acier. Cette hypothèse est cohérente avec les activités mesurées à la surface des aciers. En
effet, différentes activités en carbone de surface ont été atteinte à l’état quasi-stationnaire.
Si un unique réacteur fermé parfaitement homogène était considéré, des activités en carbone
identiques auraient été atteintes à la surface des aciers.
Ainsi, il est pris comme hypothèse, pour écrire l’Equation (E.5) qu’un tiers de la surface de
l’acier XC38 et du volume de sodium participe au phénomène de carburation de l’acier AIM1
(les deux autres tiers correspondent aux aciers 316L et EM10). De plus, en supposant que la
décarburation de l’acier XC38 et la carburation des aciers (AIM1, 316L et EM10) a lieu dans un
solide semi-infini de concentration en carbone de surface constante au cours du temps, les flux
J iC de l’Equation (E.5) s’écrivent d’après le livre de J. Crank [27] (Equations (E.6) et (E.7)) :
JXC38C =











• CAIM10 est la concentration en carbone totale initiale en carbone dans l’acier AIM1
(mol.cm−3) ;
• CXC380 est la concentration en carbone en solution initiale dans la matrice dans l’acier
XC38 calculée à l’aide du logiciel Thermocalc (mol.cm−3) ;
• D(α) est le coefficient de diffusion du carbone dans la ferrite (calculé d’après l’expression
de J.R.G. Silva et al. [77] à 600 °C) ;
• Dapp(AIM1) est le coefficient de diffusion apparent de précipitation et diffusion du carbone
dans l’acier AIM1 (calculé dans la section 4.3.1).
E.0.2 Résolution du système
La combinaison des Equations (E.3) à (E.7) permet d’exprimer l’évolution de la


























Les valeurs de l’ensemble des constantes utilisées dans l’Equation (E.8) sont reportées dans
le Tableau E.1.
Tableau E.1 – Valeurs des constantes utilisées dans l’Equation (E.8)
Acier Dapp ou D(α) (cm2.s−1) Sacier (cm3) γ (mol.cm−3) C0 (mol.cm−3)
XC38 6,7 10−7 2242 6,5 104 3,2 10−5 (en solution)
AIM1 1,8 10−11 216 68 5,9 10−4 (totale)
316L 9,4 10−12 216 55 6,5 10−4 (totale)
EM10 1,4 10−10 216 52 1,9 10−4 (totale)
Na - - 1
SNaC
= 2,2 106 0
La valeur de γNa est supposée égale à l’inverse de la solubilité du carbone dans le sodium.
D’après la loi de R. Ainsley et al. [66], la solubilité du carbone dans le sodium (SNaC ) est égale
à 5,5 ppm (masse) à 600 °C, soit environ 4,5 10−7 mol.cm−3. D’où 1
SNaC
= 2,2 106 mol−1.cm3.
Pour les aciers de l’étude (AIM1, 316L et EM10), les valeurs des coefficients d’activité dépendent
de la concentration en carbone dans l’acier. Dans cette étude, les coefficients d’activités sont
supposés constants et calculés à l’aide du logiciel Thermocalc pour des valeurs de concentrations
en carbone qui correspondent aux concentrations en carbone quasi-stationnaires mesurées à la
surface des aciers dans le Chapitre 4 (rappelées dans le Tableau E.2).
Tableau E.2 – Comparaison des concentrations en carbone mesurées à la surface des aciers à
l’équilibre quasi-stationnaire.




Par exemple, la méthode utilisée pour déterminer γAIM1 est reportée sur la Figure E.3.
L’activité en carbone dans l’acier AIM1 est calculée en fonction de la concentration en carbone
totale à l’aide du logiciel Thermocalc pour une composition de l’acier AIM1 à 600 °C en
considérant la formation de cémentite (le graphite ne se forme pas). Le coefficient d’activité
est alors égal au rapport de l’activité en carbone calculée avec le logiciel Thermocalc à la
surface de l’acier sur la valeur de CstatS mesurée par microsonde à la surface de l’acier. Pour
une valeur de CstatS de 14 % at. (0,02 mol.cm−3) l’activité en carbone, calculée à l’aide de la
relation aC = f(%C), est égale à 1,5. Ainsi, γAIM1 est égal à 68.
Pour l’acier XC38, la concentration en carbone en solution, C0, n’est pas déterminée
expérimentalement mais elle correspond à la concentration en carbone en solution dans l’acier
XC38. Elle est calculée à l’aide du logiciel Thermocalc à 600 °C pour un acier ferritique
contenant 0,38 % mass. de carbone. Pour les aciers de l’étude, les concentrations C0 sont plus
importantes et correspondent à la concentration en carbone totale (matrice + précipités)
présente initialement dans les aciers soit 0,09 ; 0,03 et 0,1 % mass. de carbone pour les aciers
AIM1, 316L et EM10 respectivement.
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Figure E.3 – Détermination de la valeur du coefficient d’activité pour l’acier AIM1 à 600 °C à l’aide
du logiciel Thermocalc.
E.0.3 Résultats
À l’aide du modèle cinétique présenté précédemment, la combinaison de l’Equation (E.8)
avec l’Equation (E.1) pour les autres aciers de l’étude (316L et EM10), il est possible de tracer
l’évolution de l’activité en carbone à la surface des aciers (AIM1, 316L et EM10) dans le sodium
en fonction de la durée d’exposition (Figure E.4).











Figure E.4 – Evolution de l’activité en carbone à la surface des aciers AIM1, 316L et EM10 au
cours du temps à T = 600 °C.
D’après la Figure E.4, l’activité en carbone atteinte à la surface de l’acier EM10
est plus faible que celles des aciers austénitiques AIM1 et 316L. Cette tendance est en
accord avec les résultats expérimentaux. Ce résultat s’explique par le fait que le flux de
diffusion du carbone dans l’acier EM10 est plus rapide que dans les deux autres aciers
austénitiques AIM1 et 316L. Cependant, les activités en carbone calculées à la surface des
aciers sont environ deux fois plus faibles que les activités en carbone déterminées à la surface
des aciers dans le Chapitre 4 : 1,5 ; 1,6 et 1,2 pour les aciers AIM1, 316L et EM10 respectivement.
Les concentrations en carbone à la surface des aciers peuvent être également calculées à
partir des activités en carbone et sont reportées sur la Figure E.5. D’après la Figure E.5, les
valeurs des concentrations atteintes à la surface des trois aciers sont différentes pour chacune
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des nuances d’acier et la concentration en carbone est supérieure pour l’acier 316L par rapport
à celle de l’acier AIM1 qui est elle même supérieure à celle de l’acier EM10. Le fait que les
concentrations en carbone atteintes à la surface des aciers soient différentes est cohérent avec
les résultats expérimentaux du Tableau E.2 où la concentration en carbone à la surface de
l’acier 316L est supérieure à celle de l’acier AIM1 qui est supérieure à celle de l’acier EM10.
Ces résultats confirment donc l’existence d’un régime mixte de transfert du carbone de l’acier
XC38 vers les aciers d’étude en supposant trois réacteurs indépendants.
Cependant, comme pour les valeurs des activités en carbone calculées, les concentrations
en carbone calculées à la surface des aciers environ deux fois plus faible que celles mesurées
expérimentalement du Tableau E.2. En effet, elles sont égales à 1,9 ; 2,5 et 1,0 pour les aciers
AIM1, 316L et EM10 respectivement (Figure E.5).

















Figure E.5 – Evolution de la concentration en carbone à la surface des aciers AIM1, 316L et EM10
au cours du temps à T = 600 °C.
Les écarts entre les valeurs des activités calculées ici avec celles déterminées à la surface
des aciers peuvent être expliqués par le fait que le flux de carbone sortant de l’acier XC38 est
supérieur au flux défini dans notre hypothèse. Pour rappel, dans le calcul, seul le carbone en
solution dans la matrice de l’acier XC38 a été considéré disponible pour carburer les échantillons
(3,2 10−5 cm−3 d’après le Tableau E.1). Or cela est peu probable car il est fort possible que
du carbone provienne de la dissociation de la cémentite présente initialement dans l’acier XC38.
Dans le but d’évaluer l’influence de la concentration en carbone initiale C0 de l’acier XC38
sur l’activité en carbone calculée à la surface des aciers, l’évolution des activités en carbone à
la surface des aciers est tracée en fonction de différentes valeurs de C0 dans l’acier XC38 après
5000 h d’exposition sur la Figure E.6. Lorsque la quantité de carbone disponible pour carburer
les échantillons est égale à 2C0 (où C0 correspond à la concentration en carbone en solution
dans la matrice), les activités en carbone calculées à la surface des aciers sont égales à 1,67 ;
1,70 et 0,71 pour les aciers AIM1, 316L et EM10 respectivement. Ces valeurs sont plus proches
des activités en carbone déterminées expérimentalement dans le Chapitre 4 (1,5 ; 1,6 et 1,2
pour les aciers AIM1, 316L et EM10 après 5000 h d’exposition dans le sodium à 600 °C).
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Figure E.6 – Evolution de l’activité en carbone à la surface des aciers AIM1, 316L et EM10 en
fonction de la concentration en carbone initiale de l’acier XC38 après 5000 h d’exposition à T = 600
°C
Dans la thèse, le degré de décarburation de l’acier XC38 n’a pas été étudié mais, du fait du
degré de carburation important des aciers, il n’est pas exclu que la cémentite de l’acier XC38
se décompose également et libère du carbone pour carburer les échantillons. Des travaux
annexes à cette thèse sur la vitesse de décarburation d’aciers au carbone en milieu gazeux
CO2 à 600 °C, réalisés au laboratoire, sont en accord avec cette hypothèse.
À partir de ce travail, il n’est pas possible d’évaluer précisément l’activité en carbone
atteinte à la surface des échantillons. Néanmoins, notre approche a permis de mettre en
évidence que, malgré des valeurs de concentrations et d’activités différentes de celles mesurées
expérimentalement à la surface des aciers, le modèle utilisé ici de transfert mixte de carbone
est cohérent avec le fait que des concentrations (CstatS ) et activités différentes aient été
mesurées à la surface des aciers à 600 °C dans le Chapitre 4.
Annexe F
Quantification du carbone :






































 Microsonde de Castaing
EM10 - 650 °C
316L - 650 °C
Figure F.1 – Comparaison des quantités de carbone mesurées par LECO, pesée et par microsonde
































































 Microsonde de Castaing
316L - 600 °C
Figure F.2 – Comparaison des quantités de carbone mesurées au cours du temps par LECO, pesée































































 Microsonde de Castaing
EM10 - 600 °C
Figure F.3 – Comparaison des quantités de carbone mesurées au cours du temps par LECO, pesée
























































 Microsonde de Castaing
316L - 500 °C
(a)
Figure F.4 – Comparaison des quantités de carbone mesurées au cours du temps par LECO, pesée


























































 Microsonde de Castaing
 Pesées
EM10 - 500 °C
Figure F.5 – Comparaison des quantités de carbone mesurées au cours du temps par LECO, pesée
et par microsonde de Castaing dans l’échantillon d’acier EM10 carburé à ac > 1 et T = 500 °C
Annexe G
Paramètres de la première calibration
de la ligne de diffraction ID11
La calibration 1 est utilisée pour tous les échantillons d’acier EM10 et uniquement l’acier
AIM1 de référence (AIM1 initial). Les paramètres et l’ajustement sont reportés sur la
Figure G.1 et le Tableau G.1.
Figure G.1 – Superpositon des diffractogrammes expérimental (noir) et théorique (rouge) de la
poudre CeO2























Paramètres de la deuxième calibration
de la ligne de diffraction ID11
La calibration 2 est utilisée pour tous les échantillons d’acier AIM1 (sauf initial) et 316L.
Les paramètres et l’ajustement sont reportés sur la Figure H.1 et le Tableau H.1.
Figure H.1 – Superpositon des diffractogrammes expérimental (noir) et théorique (rouge) de la
poudre CeO2


























(b) Acide oxalique 500 h (c) HCl + HNO3 500 h (d) Murakami 500 h
(e) Persulfate d’ammonium
3000 h
(f) Acide oxalique 3000 h (g) HCl + HNO3 3000 h (h) Murakami 3000 h
Figure I.1 – Microstructures de l’acier AIM1 exposé 500 et 3000 h dans le sodium à 600 °C et aC >





(b) Acide oxalique 500 h (c) Murakami 500 h
(d) Persulfate
d’ammonium 1000 h
(e) Acide oxalique 1000 h (f) Murakami 1000 h
(g) Persulfate d’ammonium
3000 h
(h) Acide oxalique 3000 h (i) Murakami 3000 h
(j) Persulfate d’ammonium
3000 h
(k) Acide oxalique 3000 h (l) Murakami 3000 h
Figure I.2 – Microstructures de l’acier AIM1 exposé 500, 1000 et 3000 h dans le sodium à 500 °C et




(b) Acide oxalique 500 h (c) HCl + HNO3 500 h (d) Murakami 500 h
(e) Persulfate d’ammonium
3000 h
(f) Acide oxalique 3000 h (g) HCl + HNO3 3000 h (h) Murakami 3000 h
Figure I.3 – Microstructures de l’acier 316L exposé 500 et 3000 h dans le sodium à 600 °C et aC >




(b) Acide oxalique 500 h (c) Murakami 500 h
(d) Persulfate
d’ammonium 1000 h
(e) Acide oxalique 1000 h (f) Murakami 1000 h
(g) Persulfate d’ammonium
3000 h
(h) Acide oxalique 3000 h (i) Murakami 3000 h
(j) Persulfate d’ammonium
3000 h
(k) Acide oxalique 3000 h (l) Murakami 3000 h
Figure I.4 – Microstructures de l’acier 316L exposé 500, 1000 et 3000 h dans le sodium à 500 °C et




(b) Acide oxalique 500 h (c) HCl + HNO3 500 h (d) Murakami 500 h
(e) Persulfate d’ammonium
3000 h
(f) Acide oxalique 3000 h (g) HCl + HNO3 3000 h (h) Murakami 3000 h
Figure I.5 – Microstructures de l’acier EM10 exposé 500 et 3000 h dans le sodium à 600 °C et aC >




(b) Acide oxalique 500 h (c) Murakami 500 h
(d) Persulfate
d’ammonium 1000 h
(e) Acide oxalique 1000 h (f) Murakami 1000 h
(g) Persulfate d’ammonium
3000 h
(h) Acide oxalique 3000 h (i) Murakami 3000 h
(j) Persulfate d’ammonium
3000 h
(k) Acide oxalique 3000 h (l) Murakami 3000 h
Figure I.6 – Microstructures de l’acier EM10 exposé 500, 1000 et 3000 h dans le sodium à 500 °C et
aC > 1 après différentes révélations chimiques et électrochimiques.
Annexe J
Détermination des fractions volumiques
des carbures dans l’épaisseur des
échantillons par analyse d’images
Un traitement par analyse d’images (Logiciel ImageJ) est réalisé dans le but de déterminer
les fractions volumiques totales de carbures ayant précipités dans les aciers à 600 °C. Le
traitement est réalisé pour les aciers AIM1 et EM10 exposés pendant 5000 h à 600 °C dans le
sodium carburant (aC > 1).
J.0.1 Choix de la révélation pour l’observation des carbures
Tout d’abord, une révélation adéquate doit être choisie dans le but de révéler la
précipitation de carbures dans l’épaisseur des échantillons. D’après l’Annexe I, seule la
révélation de Murakami est exploitable pour réaliser ce travail car elle dissout les carbures (les
autres révélations dissolvent la matrice autour des précipités). Cependant, cette révélation
est très sensible à la durée de traitement des aciers. En effet, sans que cela soit compris à ce
jour, des zones carburées ne sont pas révélées. Par exemple sur les Figures J.1a et J.1b une
zone blanche est visible dans laquelle les fractions volumiques de carbures ne peuvent être
déterminées. De plus, pour l’acier EM10, sur les Figures I.5d et I.5h après 500 h d’exposition
toute l’épaisseur de l’échantillon est révélée alors qu’après 3000 h d’exposition des carbures
sont révélés sur une centaine de micromètres. Malgré ce problème les fractions volumiques
sont mesurées dans les zones exploitables.
J.0.2 Description de la méthode d’analyse d’images
Les micrographies optiques en coupe des échantillons révélées sont reportées sur la Figure J.1
pour les trois aciers après 5000 h d’exposition à 600 °C. La Figure J.1 montre que la précipitation
est trop importante et fine pour réaliser un traitement par analyse d’images. Ainsi, les analyses
sont réalisées sur les images électroniques des échantillons révélés. Sur la Figure J.2 sont
reportées des images des échantillons d’acier AIM1 et EM10 après révélations à 5 et 35 µm
de profondeur. D’après la Figure J.2, pour l’acier AIM1, la fraction volumique de carbures
diminue entre 5 et 35 µm. Tandis que pour l’acier EM10 elle semble constante. Cette différence
est cohérente avec le fait que dans l’acier EM10 la concentration en carbone mesurée par
microsonde est quasi homogène dans l’épaisseur de l’échantillon.
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(a) AIM1 (b) 316L (c) EM10
Figure J.1 – Images optiques des échantillons d’aciers révélés par la solution de Murakami après
5000 h à 600 °C et aC > 1.
(a) AIM1 - 5 µm (b) EM10 - 5 µm
(c) AIM1 - 35 µm (d) EM10 - 35 µm
Figure J.2 – Images électroniques des échantillons d’aciers révélés par la solution de Murakami
après 5000 h à 600 °C et aC > 1.
Un traitement d’analyse d’images est ensuite effectué sur l’ensemble des images
électroniques des échantillons réalisées tous les 5 µm de la surface vers le cœur de l’acier. Pour
cela le logiciel ImageJ est utilisé. Ce logiciel permet de réaliser un seuillage de l’image afin
de distinguer les carbures de la matrice autour des précipités. Ensuite la macro "Analyze
Particules" du logiciel est utilisée. Elle permet de distinguer les carbures de la matrice si le
seuillage est correct. La macro calcule alors la fraction surfacique de carbures (noirs) par
rapport à l’aire de l’image sélectionnée. Cette fraction surfacique de carbures est assimilée
à une fraction volumique de carbures en supposant une morphologie equiaxe des carbures.
Afin de valider les méthodes de seuillage et d’analyse utilisées, différents grandissements sont
testés et l’identification des particules est comparée à une identification manuelle. Pour
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l’identification manuelle des carbures, le logiciel GIMP est utilisé afin de dessiner le contour
des précipités pour aider le logiciel ImageJ à reconnaître un précipité par rapport à la
matrice autour. Un exemple de traitement est reporté sur la Figure J.4 pour l’acier AIM1. Le
traitement par analyse d’image est reporté en fonction du grossissement et en fonction de la
méthode (GIMP ou ImageJ). Un point supplémentaire est ajouté à ces traitements. Ce point
correspond à l’analyse de la fraction volumique de carbures visible sur l’image électronique
de la lame FIB de l’acier AIM1 (Figure J.3). Il est important de souligner que cette fraction
volumique est mesurée sans attaque chimique. Ainsi les carbures sont visibles propablement à
cause de la découpe par le faisceau ionique. Pour les aciers AIM1 et EM10 les résultats sont
reportés sur la Figure J.5.
Figure J.3 – Image électronique de la lame FIB prélevée à 40 µm de la surface de l’acier AIM1
carburé 5000 h à 600 °C.
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(a) AIM1 x5000 (b) AIM1 X5000
(c) AIM1 x30000 (d) AIM1 x30000
(e) AIM1 GIMP (f) AIM1 GIMP
(g) AIM1 FIB (h) AIM1 GIMP
Figure J.4 – Comparaison des méthodes et grandissements utilisés pour déterminer les fractions
volumiques de carbures sur l’échantillon d’acier AIM1 révélé par la solution de Murakami après 5000
h à 600 °C et aC > 1.
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Figure J.5 – Fractions volumiques de carbures mesurées dans l’épaisseur des aciers (a) AIM1 et (b)
EM10 carburés 5000 h à 600 °C et aC > 1 en fonction du grandissement et de la méthode utilisée.
D’après la Figure J.5, quelle que soit la méthode utilisée, les fractions volumiques sont
identiques. De plus, pour les aciers AIM1 et EM10 à partir de 100-150 et 200 µm, les fractions
volumiques sont nulles. Pour l’acier AIM1, à partir de 300 µm, des carbures sont de nouveaux
révélés et mesurés. Ces carbures correspondent aux carbures présents dans les joints de grains
du métal. Comme mentionné précédemment, la révélation n’est pas homogène dans toute
l’épaisseur des échantillons et ne permet donc pas de déterminer précisément les fractions
volumiques des carbures dans l’épaisseur des échantillons. À ce jour, nous ne sommes pas
parvenus à expliquer ce phénomène. Il est possible que la révélation soit sélective au niveau de
la nature des carbures ou bien dans un certain domaine de concentration en carbone.
Malgré ce phénomène, les fractions volumiques des carbures, là où elles sont exploitables,
sont converties en concentration en carbone. Deux profils de concentration en carbone sont
obtenus à partir des fractions volumiques des carbures (grandissement X10000) sans considérer
la présence de carbone en solution dans la matrice. Le premier profil correspond au cas où tous
les carbures ayant précipité dans l’acier correspondent à des M23C6 et le deuxième cas où tous
les carbures sont des M7C3. Cette méthode permet de minorer et majorer les concentrations en
carbone. Les profils de concentration en carbone calculés sont comparés aux profils de carbone
quantifiés par microsonde de Castaing. Les fractions volumiques des carbures et les profils de
concentration en carbone (en % at.) sont reportés sur la Figure J.6.
































Figure J.6 – Superposition des profils de carbone avec les profils de carbone calculés à partir des
fractions volumiques de carbures.
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La Figure J.6 montre que les profils de carbone calculés à partir des fractions volumiques sous
estiment très largement (facteur deux minimum) les profils de concentration en carbone obtenus
par microsonde de Castaing. Ce résultat amène à s’intérroger sur la pertinence d’avoir négligé
dans les calculs la carbone en solution solide dans la matrice. Cependant, d’après les calculs
Thermocalc, la teneur en carbone pouvant être présente dans la matrice est au manimum égale à
0,5 % at. dans l’acier AIM1 et 0,01 % at. dans l’acier EM10 à 600 °C. Ces teneurs ne permettent
pas de compenser le manque de carbone par rapport aux profils de carbone par microsonde.
Plusieurs pourcents de carbone dans la matrice seraient nécessaires afin de retrouver le profil
de concentration en carbone de la microsonde. De plus, comme présenté dans le Chapitre 4,
deux lames analysées au MET apportent probablement une explication à cet écart : une forte
densité de petits carbures (diamètre proche de 30 nm) sont formés dans les grains. Ces carbures
ne sont pas révélés par l’attaque chimique de Murakami. Cette observation justifierait l’écart
mesuré entre les profils de concentration en carbone calculés à partir des fractions volumiques
de carbures et les profils mesurés expérimentalement par microsonde (Figure J.6). Ce résultat
et le fait que la révélation ne soit pas homogène dans l’épaisseur des échantillons suggèrent que
la méthode utilisée ici pour déterminer les fractions volumiques de carbures n’est pas adéquate.
C’est pourquoi la diffraction du rayonnement synchrotron apparaît être la technique la plus
adaptée pour mesurer de façon robuste les fractions volumiques des carbures dans l’épaisseur
des échantilons. Cette technique est utilisée et présentée dans le Chapitre 3.
Annexe K




Figure K.1 – Diagramme de prédominance de l’acier 316L calculé à l’aide du logiciel Thermocalc à
600 °C.
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K.1. 600 °C xxxvi
(a)
Figure K.2 – Diagramme de prédominance de l’acier EM10 calculé à l’aide du logiciel Thermocalc à
600 °C.
K.2. 500 °C xxxvii
K.2 500 °C
(a)
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